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Le système MC2/NiCoCaAlYTa est un système à gradient de microstructure évolutif 
dans le temps. Cette évolution du système, soumis à un vieillissement thermomécanique, 
est générée par l’interdiffusion des éléments d’alliage entre le revêtement et le substrat. 
L’effet observable, après refroidissement du système, se traduit par la formation de strates 
dont la microstructure est gouvernée aussi bien par la composition chimique, le temps, la 
température que l’état de contrainte local. Parallèlement, la microstructure à cœur du 
superalliage monocristallin coalesce et se met en radeaux sous contrainte. Ceci peut 
également affecter la microstructure de la zone d’interdiffusion. La diversité des champs 
thermiques et mécaniques à l’échelle d’une aube se traduit par la mise en œuvre d’une 
distribution de microstructures à laquelle est associée une distribution de propriétés. Bien 
entendu, le comportement de cet élément de structure, prédictible à microstructure 
constante, devient difficile à simuler dans le cas où la microstructure évolue de manière non 
homogène. Pour ce qui concerne le système, la caractérisation mécanique du gradient de 
propriétés à l’état de réception n’étant pas suffisante, il convient de le caractériser sur des 
états vieillis dans des conditions représentatives du fonctionnement de la pièce. Ainsi, dans 
le cadre de cette étude, nous avons opté pour trois conditions représentatives des 
sollicitations thermomécaniques subies par un profil d’aube : 
- 950°C-240MPa (pied de profil d’aube) 
- 1050°C-140MPa (milieu de profil d’aube)  
- 1100°C-100MPa (haut de profil d’aube) 
Dans cette partie du mémoire, nous apporterons des éléments d’informations 
susceptibles d’améliorer la compréhension des mécanismes responsables de l’évolution de 
la microstructure des différentes zones (revêtement, zone d’interdiffusion et substrat). 
Plusieurs temps de maintien (50h, 100h, 150h et 240h) seront explorés afin de caractériser la 
cinétique de vieillissement de chaque strate constituant le système. L’effet des contraintes 
et des déformations sur ces cinétiques sera également exploré au cours de la vie du système. 
Le choix d’une durée d’exposition de 240h correspond à la fin de vie du système pour la 
condition 950°C-240MPa (Figure 3-9). 
 Raffaitin [193, 417] a étudié ce système dans la même gamme de température, 
pour des temps de maintiens plus longs. L’objectif visé était de dimensionner le revêtement 
en prenant en compte la résistance à l’oxydation et les conséquences de 
l’interdiffusion. L’ensemble de nos résultats sera comparé d’une part, au diagramme 
d’occurrence de phases établi dans le cadre de la thèse de Raffaitin et d’autre part, aux 
modélisations proposées par Nijdam et Sloof [160]. Dryepondt [1] a également étudié le 
comportement de ce système à 1050°C et comparé les cinétiques d’évolution de 












1.   Le substrat : le MC2 
 
A l’état de réception, la microstructure du MC2 est biphasée / ’ (Figure 4-2.a)). Les 
précipités ’, cuboïdaux, sont arrangés de manière périodique dans la matrice . Cette 
microstructure et la morphologie des précipités ’ résultent de l’optimisation des 
traitements thermiques (de la vitesse de refroidissement du traitement « T » au traitement 
R2). A haute température, le chargement mécanique et l’environnement ont un impact sur 
l’évolution du paysage microstructural. Nous distinguerons dans la suite de cette étude les 
évolutions induites par l’oxydation de celles résultant de l’évolution de la composition 
chimique associée à l’interdiffusion entre le substrat et le revêtement. L’effet de l’oxydation 
intéresse essentiellement le comportement mécanique des éprouvettes ultraminces. Il 
s’agira, dans ce cas, de limiter les effets de l’oxydation sur la réponse mécanique intrinsèque 
de la microstructure choisie. En effet, comme nous l’avons mentionné précédemment, il est 
difficile d’empêcher la formation d’une couche d’alumine- , même sous « atmosphère 
inerte » [37]. La croissance de la couche d’alumine-  à 1150°C, et donc de la zone de 
déplétion de phase ’ associée, est sensiblement la même sous argon hydrogéné que sous 
argon de haute pureté ou air [356]. En revanche, l’effet de l’interdiffusion intéresse le 
système étudié et plus particulièrement la zone de substrat qualifiée de sous couche interne. 
1.1.  Evolution de la microstructure à cœur 
Que la microstructure soit coalescée ou non, au-delà de 900°C, la transformation de 
phase ’ + ' opère et entraîne une diminution progressive de la fraction volumique de la 
phase ’ suivant une loi de type Johnson-Mehl-Avrami dépendant essentiellement de la 
température, du temps mais aussi du chargement mécanique [208, 418, 419]. Le 
chargement mécanique qui joue un rôle premier sur la morphologie des précipités semble 
également affecter la cinétique de cette transformation [208, 418, 419]. Outre la mise en 
radeaux qui a été intensément étudiée, on peut mentionner l’élargissement des couloirs  
qui facilite la mobilité des dislocations selon le mécanisme d’Orowan. En effet, la 
déformation viscoplastique est assurée par le glissement des dislocations a/2<110> dans la 
matrice  sur les plans de l’octaèdre défini par la famille de plans ,111-. L’énergie, et donc la 
contrainte minimale à la propagation des dislocations, est intimement liée à la distance 
entre deux interphases / ’ selon la direction <110>, soit proportionnellement à la largeur de 
couloir . 
A l’échelle de la sous couche interne, ces mécanismes de déformation et ces 
cinétiques de transformation sont très probablement perturbés par l’évolution de la 
composition chimique résultant de l’interdiffusion entre le substrat et le revêtement. Dans 
ce contexte, notre objectif ici est d’apporter des éléments permettant d’améliorer la 
compréhension des évolutions microstructurales et de mieux appréhender leur poids dans le 
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1.1.a )  Vieillissement sous contrainte : 950°C-240MPa 
1.1.a.i )  Courbes de fluage 
La Figure 4-1 rassemble les courbes de fluage d’essais réalisés sur système et 
géométrie de macro-éprouvettes non standards à 950°C sous 240MPa. L’objectif de ces 
essais n’est pas de disposer d’une base de données mais plutôt de mettre en œuvre des 
gradients de microstructures susceptibles de représenter des états de vieillissement que l’on 
peut observer sur des pièces usagées. Les spécificités de ces éprouvettes peuvent être 
énoncées comme suit : Le système étudié est dissymétrique de par la présence du dépôt sur 
une seule face, l’autre face étant nue. De plus, le plan de symétrie de la zone utile de la 
macro-éprouvette est décalé d’1 mm par rapport à l’axe de traction. Ceci engendre une 
légère flexion de la zone utile, non souhaitée pour un test rigoureux de fluage. Cependant, 
cette géométrie permet de réduire le coût d’usinage et améliore le gain de matière. Le 
faisceau de courbes révèle une forte dispersion des courbes de fluage pour la condition 
950°C-240MPa. Cependant, du fait d’une dispersion constatée par ailleurs sur des 
éprouvettes standards, nous ne pouvons pas attribuer ce constat à la seule géométrie 
employée.  
Bien que dispersées, les courbes ont toujours la même allure. Ces courbes ne 
mettent pas en évidence trois domaines de fluage bien distincts. Les transitions entre stade 
primaire, secondaire et tertiaire sont très ténues. Le stade primaire est quasi-inexistant et le 
stade secondaire est relativement court. Le stade tertiaire est quant à lui long et progressif.  
 
 
Figure 4-1 : Faisceau de courbes de fluage représentatives de la condition 950°C-240MPa           
(Système revêtu d'un côté, nu de l'autre) 
Nous reportons cependant ce domaine viscoplastique afin de déterminer la 
déformation irréversible cumulée lors d’un temps de maintien. Pour chaque essai, la 
déformation viscoplastique totale cumulée a été calculée et mesurée après essai à la 
température ambiante. D’autres essais de vieillissement ont été menés mais ont conduit à 
une rupture prématurée. Seuls les vieillissements des macro-éprouvettes destinées au 
prélèvement des micro-éprouvettes sont présentés. La comparaison entre déformation 
mesurée à chaud/déformation mesurée à froid est présentée dans le Tableau 4-1. La plupart 
des déformations viscoplastiques mesurées à froid sont supérieures à celles mesurées à 





haute température mais du même ordre de grandeur. Cette dispersion des résultats impose 
la prise en compte du couple (temps, déformation cumulée) dans l’interprétation du 
comportement mécanique des micro-éprouvettes qui seront prélevées dans ces gradients de 
microstructures.  
 
Tableau 4-1 : Mesures comparatives de déformation viscoplastique à haute et basse température 
   (%) 




41 0,3 0,5 











1.1.a.ii )  Evolutions microstructurales : la mise en radeaux 
Les précipités ’, initialement cuboïdaux (Figure 4-2.a)), coalescent au fur et à 
mesure du temps et forment des radeaux. Au bout de 41h (Figure 4-2.b)), les radeaux ne 
sont pas complètement formés. Les précipités non coalescés sont plus arrondis qu’à l’état de 
réception. Les couloirs  orthogonaux à la contrainte sont plus larges que ceux parallèles. 
L’interface / ’ des radeaux est ondulée. Cela traduit l’accolement de précipités de tailles 
différentes. Durant la coalescence, les précipités s’allongent perpendiculairement à la 
contrainte. Ce phénomène, associé à l’élargissement des couloirs de matrice, traduit la 
diffusion d’éléments à l’interface / ’ entre couloirs perpendiculaires et parallèles à la 
contrainte. Ce mécanisme a été proposé par Blavette [334] à la suite d’analyse chimique à la 
microsonde atomique sur éprouvettes pré-fluées. Pour des maintiens plus longs, la 
microstructure est entièrement en radeaux avec une ramification déjà notable dès 100h. 
L’interconnexion des radeaux augmente avec le temps, comme le montre les Figure 4-2.c) et 
Figure 4-2.d).    




Figure 4-2 : Microstructure du substrat à 950°C-240MPa pour différents temps de maintien             
(Plan L-TC) : a) E.R.- =0%, b) 41h- =0,3%, c) 100h- =1,8%, d) 240h- =2,1% 
 
1.1.b )  Vieillissement sous contrainte : 1050°C-140MPa 
1.1.b.i )  Courbes de fluage 
Pour la condition de vieillissement 1050°C-140MPa, les courbes de fluage sont 
moins dispersées (Figure 4-3). L’allure des courbes révèle un domaine primaire relativement 
court (entre 5 et 10h) et abrupt (0,4 et 0,45%). La vitesse de déformation diminue ensuite 
fortement durant le stade secondaire. Aucune rupture prématurée n’a été constatée pour 
des temps de maintien inférieurs ou égaux à 240h. Aucune éprouvette n’a atteint le stade 
tertiaire (Figure 3-9). Les niveaux de déformation cumulée étant très semblables pour les 
différents temps de maintien (0,5%< <0,7%), nous ne présenterons pas de 
comparatifs de mesure dimensionnelle à « haute température » et à « température 
ambiante », comme nous l’avons fait pour la condition 950°C-240MPa.  
 






Figure 4-3 : Faisceau de courbes de fluage représentatives de la condition de vieillissement 1050°C-
140MPa (Système revêtu d'un côté, nu de l'autre) 
1.1.b.ii )  Evolutions microstructurales : la mise en radeaux 
A 1050°C sous 140MPa, la microstructure / ’ est en conformation « radeaux » dans 
sa quasi-totalité dès 50h de fluage (Figure 4-4.a)). Seuls quelques précipités ’, allongés 
perpendiculairement à la contrainte, subsistent. Les radeaux sont cependant relativement 
fins au bout de 50h et s’épaississent dans le temps (Figure 4-4.a) et Figure 4-4.b)). La mesure 
du nombre de radeaux par unité de longueur, parallèlement à l’axe de chargement pour les 
deux temps de vieillissement, indique que la distance entre deux radeaux est 10% plus 
importante après 240h de fluage comparativement à 50h. La fraction volumique de chacune 
des phases n’étant pas sensée évoluer, l’épaisseur des radeaux et des couloirs semble 
augmenter avec le temps. La ramification des radeaux après 240h de fluage est bien plus 
marquée qu’après 50h. 
 
 
Figure 4-4 : Microstructure du substrat à 1050°C-140MPa pour différents temps de maintien        




Chapitre 4 : Evolutions microstructurales du système MC2 revêtu NiCoCrAlYTa 
139 
 
1.1.b.iii )  Evolutions microstructurales : germination et croissance de phases TCP 
Lors des vieillissements à 1050°C, nous avons constaté la présence de phases µ-TCP 
de type A7B6 (Co,Fe,Ni)7(Mo,W,Cr)6. La Figure 4-5 illustre la densité de µ-TCP dans l’épaisseur 
d’une macro-éprouvette, leur répartition et leur taille pour un temps de vieillissement de 
240h sous chargement mécanique. Ces phases µ-TCP, de par leur caractère fragile, affectent 
significativement la tenue mécanique au-delà d’une certaine fraction surfacique [244, 325, 
373]. Selon la composition chimique initiale du superalliage monocristallin, le MC2 présente 
des domaines d’occurrence pour la précipitation de phases TCP [217]. Le nez de 
précipitation de ces phases, identifié via l’exploitation du diagramme TTT des nuances 
sensibles à la formation des phases TCP, se situe à 1050°C [244].  
Sur la Figure 4-5, la partie supérieure de la micrographie correspond au côté revêtu, 
et la partie inférieure au côté nu. Nous pouvons constater une proportion plus importante 
de TCP dans la région proche de l’interface revêtue, notamment pour les faibles temps de 
vieillissement. Ce phénomène peut s’expliquer du fait de l’enrichissement en chrome du 
substrat consécutif au processus d’interdiffusion. Cependant, ce constat est très dépendant 
de la nature du substrat sous-jacent et, en particulier, de la présence d’une dendrite en 
contact avec le revêtement. En conséquence, l’enrichissement en Cr du substrat ne constitue 
pas un critère suffisant. Le tungstène, le molybdène et le chrome ségrégés en cœur de 
dendrite constitue une source périodique importante d’éléments à prendre en compte lors 
de cette analyse. Une analyse chimique complémentaire en coupe TC-TL (plan (001)) aurait 
pu nous informer un peu plus à ce sujet.  
Ces phases rhomboédriques se présentent sous la forme de plaquettes très 
élancées et sont en relation d’épitaxie avec la matrice qui les entoure. La croissance de ces 
plaquettes µ-TCP, qui se fait majoritairement parallèlement aux plans {111} / ’, justifie 
l’orientation des plaquettes qui avoisine les +/- 45° de désorientation par rapport à l’axe de 
sollicitation sur une coupe selon le plan (100) (plan L-TC). La Figure 4-5 révèle principalement 
des orientations de -38 /+52° par rapport à l’axe de sollicitation, correspondant à +/-45° 
autours de *001+ avec une désorientation cristalline d’environ 7° par rapport à la direction de 
sollicitation mécanique. Cependant, les précipités, croissant dans la même direction, ne sont 
pas rigoureusement parallèles. Cet écart angulaire, signe d’une réorientation cristalline 
locale sera abordé par la suite.   
 
Figure 4-5 : Coupe transverse (Plan L-TC) d'une macro-érpouvette vieillie 240h à 1050°C                
sous 140MPa 





La Figure 4-6 met en évidence l’évolution de la microstructure µ-TCP au cours du 
temps dans un plan de coupe (100), i.e le plan L-TC.  
Dans un premier temps, une analyse qualitative des images permet d’identifier 
certains aspects microstructuraux : 
- Il existe une double population de précipités associant des plaquettes µ-TCP et 
une précipitation fine de TCP globulaires [244]. 
- La densité de plaquettes µ-TCP semble augmenter avec le temps et leur taille 
également. 
- La forte densité de précipités globulaires au bout de 50h de maintien semble 
s’estomper au fur et à mesure du temps pour laisser place à la morphologie en 




Figure 4-6 : Microstructure des phases µ-TCP pour différents temps de maintien à 1050°C sous 
140MPa (Plan L-TL) : a) 50h, b) 100h, c) 150h et d) 240h 
Dans un deuxième temps, une analyse quantitative de ces précipités a été réalisée 
par analyses d’images. Ceci nous a permis de quantifier l’évolution dans le temps de la taille 
de ces phases, leur densité et leur orientation. La Figure 4-7 illustre la répartition de taille de 
phases µ-TCP et M6C pour différents temps de vieillissement. La taille de chaque phase est 
considérée via son diamètre de Feret. Les précipités globulaires correspondent aux 
précipités de petite taille (Dferet<4 µm). Ces précipités semblent disparaître progressivement 
puis grossir légèrement de 50 à 150h (Figure 4-7.a)). Néanmoins, la population de plaquettes 
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augmente dans le temps, aussi bien en densité qu’en taille (Figure 4-7.b)). Ces résultats 
traduisent l’occurrence d’un mécanisme de co-précipitation. 
     
 
Figure 4-7 : Densité de phases µ-TCP en fonction de leur taille (diamètre de Feret) pour différents 
temps de vieillissement sous contrainte (1050°C-140MPa) 
Le Tableau 4-2 synthétise les résultats relatifs à la morphologie, l’occurrence et 
l’orientation des phases µ-TCP en fonction du temps. Seule la population de plaquettes a été 
prise en compte pour l’établissement de ces statistiques. Les phases µ-TCP ont été isolées 
des précipités globulaires fins via un seuil de circularité fixé à 0,15 (1 correspondant à un 
cercle parfait et 0 à une ligne droite de longueur infinie). La taille moyenne est biaisée par la 
germination/croissance en continue de nouvelles plaquettes. C’est pourquoi, il est important 
de mettre en regard l’évolution de la taille moyenne ( =0,17 µm.h-1) et de la taille 
maximale ( =0,50 µm.h-1). Considérés comme des défauts, du fait de leur caractère 
fragile, il est important de connaître la taille maximale de ces précipités. Ceci est un point clé 
à prendre en compte dans le choix de l’épaisseur d’une éprouvette ultramince. En effet, quel 
est l’impact du caractère traversant ou non d’une phase TCP dans l’épaisseur d’une 
éprouvette pour essais mécaniques ? 
 
Tableau 4-2 : Résultats concernant la taille, la densité et l'orientation des précipités µ-TCP. 
 Temps (h) 50h 100h 150h 240h 
Taille (µm) 
Moyenne 10,9 18,4 19,3 42,6 
Ecartype 3,6 9,6 11,7 21,9 
Min 5,1 4,4 4,8 4,4 
Max 17,9 41,7 52,9 113,3 
Densité (mm-2) 18,3 49,9 43,6 213,2 















Précédemment, nous avons mentionné des désorientations entre phases µ-TCP 
croissant dans la même direction (Figure 4-5 plan (100), plan TC-L). Du fait de la croissance 
en épitaxie de cette phase, on peut l’utiliser comme un repère cristallographique local. Ainsi, 
il est possible d’associer aux désorientations observées une réorientation locale de réseau 
cristallin autour des phases TCP. Ceci n’a pas été observé sur des matériaux ne présentant 
pas de phases µ-TCP. L’incompatibilité de déformation autour de ce composite µ/matrice 
/ ’ génère un champ de contraintes locales perturbé, pour ainsi dire d’accumulation de 
contraintes. Le-Graverend a modélisé ce champ de contraintes autour d’un TCP et a pondéré 
l’effet de cette phase sur l’endommagement globale de l’alliage [179, 180]. De plus, les 
champs de contraintes locaux autour d’un TCP induisent un dipôle de concentration de 
contraintes pouvant mener à la rotation des TCP et du réseau / ’. Cette accumulation de 
contrainte modélisée en statique peut se relaxer au cours du temps du fait d’une vitesse de 
fluage accrue avec la contrainte (exposant de la loi de Norton aux alentours de 10) ou peut 
participer à la réorientation de la phase µ-TCP. L’analyse d’images dans le plan TL-L, ne 
permet pas de conclure à ce sujet.  
1.1.c )  Vieillissement sous contrainte : 1100°C-100MPa 
A 1100°C-100MPa, hormis pour ce qui concerne les phases µ-TCP qui ne semblent 
pas se développer dans ces conditions de vieillissement, les évolutions microstructurales 
sont très proches de celles rencontrées à 1050°C. C’est pourquoi nous ne détaillerons pas les 
évolutions microstructurales à cœur sous chargement mécanique.  
Cependant, un autre constat, déjà connu dans la littérature a été réalisé. La 
ségrégation chimique accompagnant la croissance dendritique, toujours présente suite aux 
traitements thermiques standards, conduit à des morphologies et tailles de précipités 
différentes entre cœur de dendrite, bras secondaires et espaces interdendritiques, à l’état 
de réception comme sur les états vieillis [211]. Faute de temps, nous ne nous sommes pas 
intéressés à ces aspects sur la microstructure en radeaux. Pour ce qui concerne l’état de 
réception, nous avons remarqué de fortes différences microstructurales après un maintien 
d’une heure à 1100°C sans chargement mécanique. La Figure 4-8 témoigne des différences 
de taille de précipités dans une région dendritique et interdendritique pour un maintien 
d’une heure à 1100°C suivi d’une trempe à l’azote liquide. Ces microstructures sont 
caractéristiques de celles présentes durant le régime primaire d’un essai de fluage. En plus 
des différences de taille, la morphologie des précipités évolue d’une zone à une autre. Au 
cœur des dendrites, les précipités ont une forme cubique très régulière et les bords des 
précipités sont lisses (Figure 4-8.a)). Cette morphologie est très proche de l’état de réception 
R1/R2. Dans un espace interdendritique, la morphologie des précipités est plus affectée par 
le traitement thermique. Les précipités sont plus arrondis et les bords semblent plus 
dentelés (Figure 4-8.b)). 




Figure 4-8 : Microstructure / ' d'un MC2 vieilli 1100°C-1h : Micrographie MEB en électrons 
secondaires après attaque positive : a) Cœur de dendrite, b) Espace interdendritique 
Suite à ces observations sur l’échantillon 1100°C-1h, nous avons réalisé une série 
d’images au MEB en grossissement x10000 de manière à avoir une résolution suffisante pour 
bien distinguer les phases  et ’ par analyse d’image et réaliser une analyse statistiquement 
représentative sur une zone comprenant au moins 250 précipités. Les images ont été 
obtenues en électrons secondaires à l’aide d’un microscope électronique à balayage 
LEO435VP à 10kV avec un courant d’émission de 99pA. Ces 50 clichés ont été régulièrement 
espacés de manière à corréler la fraction volumique, la taille des précipités et la largeur de 
couloir en fonction de sa position sur le motif dendritique. Très peu de différences ont été 
constatées après analyse d’images pour la proportion surfacique ’/  entre dendrite 
(48,5<f ’(%),<60,6 et f ’/  moy (%) = 53,5) et espace interdendritique (46,3< f ’(%),<61,2 et 
f ’/  moy (%)=53,4). Cependant, des écarts notables de taille des précipités et de largeurs de 
couloirs ont été constatés (Figure 4-9). Les tailles de précipités (e) et les couloirs (w) sont 
plus larges dans les espaces interdendritiques (320,4<e ’(nm)<382,7 et e ’ moy (nm)=346,0) 
qu’en cœur de dendrite (310,1<e ’(nm)<335,9 et e ’ moy (nm)=321,2). 
Ce niveau d’hétérogénéité doit également être pris en compte lors de la réalisation 
des éprouvettes ultraminces.  
 
Figure 4-9 : Répartition de la taille des précipités ’ à l'échelle dendritique après vieillissement 
(1100°C-1h sans contrainte : Plan TL-TC) 





1.2.  Evolution microstructurale en surface 
A haute température (>950°C) et sous atmosphère oxydante, les superalliages 
monocristallins sont aluminoformeurs non exclusif [37, 420]. De ce fait, une couche 
d’alumine protectrice, mais aussi d’autres oxydes à croissance rapide participent à la 
formation de la couche d’oxyde. La contribution majeure est tout de même la formation de 
l’alumine , qui induit un appauvrissement en aluminium proche de la surface du 
superalliage. Remarquons que la formation d’une phase spinelle NiAl2O4 entraîne également 
l’appauvrissement en Al du substrat. En dessous d’une certaine teneur en aluminium, qui 
dépend de la température considérée, la phase ’ n’est plus stable à haute température. Ceci 
amène donc à la formation d’une zone de déplétion en phase ’, soit un domaine 
monophasé . L’objet de notre étude n’est pas de caractériser le gradient de propriétés 
mécaniques lié à l’oxydation d’un superalliage nu mais nous devons éviter ou prendre en 
compte ce phénomène lors de la caractérisation mécanique d’éprouvettes minces. 
1.2.a )  Vieillissement sous contrainte : 950°C-240MPa 
A 950°C, la croissance de la zone de déplétion liée à l’oxydation est relativement 
faible (3 à 5 rangées de précipités ’ (Figure 4-10)). Les macro-éprouvettes ont été sablées 
côté revêtement mais uniquement rectifiées côté MC2-nu. Les contraintes résiduelles sont 
ainsi plus faibles que pour le sablage. C’est pourquoi, une zone perturbée (zone coalescée 
parallèle à la surface) apparait sur une profondeur d’environ 15 µm (20 µm environ proche 
de l’interface substrat-revêtement). Cette zone est encore présente après 41h de 
vieillissement thermomécanique à 950°C-240MPa (Figure 4-10.a)), c’est-à-dire pour une 
durée ne permettant pas la coalescence et mise en radeaux généralisée dans le substrat. 
Pour des temps de vieillissement plus longs, l’épaisseur de cette zone perturbée diminue et 
les précipités initialement parallèles à l’interface, que l’on appellera « radeaux 
horizontaux », tendent à se réorienter perpendiculairement au chargement appliqué. Cette 
zone affectée semble être consommée par le front de transformation affectant le substrat 
du fait de la contrainte imposée. De plus, nous pouvons constater la présence d’un autre 
type de transformation non sans importance, il s’agit d’un début de croissance cellulaire. 
Dans le cas de notre système, cette croissance est assez lente. La croissance d’une cellule 
avoisine la centaine d’heure voire plus à 950°C (Figure 4-10.c)). Elle est certainement 
intimement lié à l’état de contrainte résiduel induit par l’étape de rectification (ou de 
sablage). 




Figure 4-10 : Microstructure du substrat affecté par l’oxydation avec chargement mécanique     
(Plan L-TC) : a) 950°C-41h, b) 950°C-100h, c) 950°C-240h. 
1.2.b )  Vieillissement sous contrainte : 1050°C-140MPa et 1100°C-100MPa 
L’évolution microstructurale de la zone de déplétion est très similaire pour les 
vieillissements à 1050°C et 1100°C (Figure 4-11). A ces températures, seules les cinétiques de 
croissance diffèrent. L’épaisseur de zone affectée est ainsi plus faible à 1050°C qu’à 1100°C à 
temps de vieillissement égal. Les Figure 4-11.a) et Figure 4-11.b) ne représentent pas le 
même temps de maintien. Néanmoins la zone affectée à 1100°C (140h) est trois fois plus 
importante qu’à 1050°C (100h). En prenant en compte la croissance parabolique de cette 
zone, nous estimons une cinétique 2,5 fois plus élevée à 1100°C comparativement à celle 
relative à un maintien à 1050°C. Outre l’épaisseur de cette zone de déplétion, nous avons 
noté une précipitation secondaire, liée au refroidissement, dessinant des grains (Figure 
4-11.b)). Une recristallisation cellulaire plus marquée à ces températures dans cette zone de 
déplétion, liée à l’état de contraintes résiduelles provoqué par l’usinage (rectification), est 
suggérée. La microstructure initialement coalescée, parallèlement à la surface du substrat, a 
entièrement disparue dès 50h de vieillissement. Ce constat confirme la consommation de la 
microstructure coalescée de type P par celle de type N induite par le chargement 
mécanique. 






Figure 4-11 : Microstructure du substrat affecté par l’oxydation avec chargement mécanique     
(Plan L-TC) : a) 1050°C-100h, b) 1100°C-140h 
1.2.c )  Cinétique de croissance de la zone de déplétion 
L’analyse d’images est un moyen permettant de quantifier sur différents clichés 
l’épaisseur moyenne de la zone de déplétion. En effet, mesurer la surface de la zone de 
déplétion et la diviser par la largeur du cliché permet d’obtenir l’épaisseur moyenne de cette 
zone pour chaque image. Nous avons effectué ces analyses pour les trois températures afin 
d’estimer les constantes paraboliques apparentes correspondant à la progression de la 
concentration seuil en aluminium pour l’équilibre + ’ (Figure 4-12). A 950°C, nous ne 
prenons pas en compte la croissance cellulaire dans cette zone affectée.  
   
Figure 4-12 : Evolution de l'épaisseur de la zone de déplétion en fonction du temps pour les 
différentes températures de vieillissement dans l’air du laboratoire. 
Les constantes paraboliques apparentes ( ) pour 950°C, 
1050°C et 1100°C sont respectivement 3,2.10-2 µm².h-1, 11.10-2 µm².h-1 et 44.10-2 µm².h-1. 
Nous nous sommes servi des résultats de Dryepondt [1] de manière à déterminer une loi 
parabolique à 1050°C pour le MC2 et à la comparer à celle déterminée dans notre étude. A 
l’instant t=0, Dryepondt a constaté une zone de déplétion de 5 µm due aux traitements 
thermiques R1-R2. En prenant en compte cette épaisseur initiale 
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, nous retrouvons une constante parabolique de 14.10-2 µm².h-1, très 
comparable à celle que nous avons trouvée. 
La croissance de la zone de déplétion en précipité ’, fruit de la formation d’une 
couche d’oxyde externe plus riche en aluminium que le substrat, peut s’écrire en fonction du 
temps et de la température selon la relation suivante : 
 
Nous avons calculé les coefficients  (0,60 m².s-1) et  (229.103 J.mol-1). D’un point 
de vue mécanique, l’oxydation des éprouvettes de type « paroi mince » donne lieu à une 
rupture prématurée et à une vitesse de fluage secondaire plus importante comparativement 
à un essai sur éprouvette massive. De ce fait, il est possible d’estimer le dommage 
mécanique induit par l’oxydation en calculant une contrainte effective correspondant aux 
constantes d’essais obtenues sur éprouvettes de type paroi mince [421]. En poursuivant 
cette approche, le calcul de la contrainte effective permet de déduire une réduction de 
section d’éprouvette pour chaque essai et ainsi d’accéder à une épaisseur d’éprouvette 
affectée mécaniquement par l’oxydation. Cette approche a également été employée lors de 
la thèse de Dryepondt [1]. On peut identifier l’impact de l’oxydation à haute température sur 
la réponse en fluage du MC2 nu selon une loi parabolique de type 
. Le coefficient  est de deux ordres de grandeur plus grand que l’évolution de la 
zone affectée. Autrement dit, l’impact de l’oxydation sur la réponse mécanique (en fluage) 
est 10 fois plus important que l’épaisseur visible de microstructure affectée par l’oxydation. 
Ce résultat semble montrer que la dissolution des précipités ’ ne suffit pas à expliquer 
l’effet de l’oxydation sur le fluage du superalliage nu, comme l’a constaté Dryepondt [1]. En 
effet, la genèse de lacunes induites par l’oxydation cationique et leur injection dans le métal 
peuvent permettre la montée des dislocations lors des mécanismes de déformation et ainsi 
une vitesse de déformation viscoplastique plus élevée. 
  






La caractérisation du substrat a permis de mettre en avant différentes évolutions 
microstructurales aussi bien à cœur qu’en surface. La mise en radeaux opère à cœur et le 
pompage de l’aluminium lors de l’oxydation engendre une zone de déplétion monophasée  
en surface. Du fait des contraintes induites lors de l’usinage, une microstructure / ’ en 
radeaux parallèles à la surface est observée en surface à l’état de réception. 
Il nous semble important de garder en mémoire les points suivants pour la compréhension de 
la suite de ce chapitre : 
A 950°C, la mise en radeaux de type N n’est pas complète à cœur au bout de 41h. C’est la 
raison pour laquelle une zone perturbée / ’ en radeaux de type P est toujours présente en 
surface pour cette condition de vieillissement. Pour des temps d’exposition plus long, la mise 
en radeaux de type N est totale et la microstructure initialement de type P en surface prend 
des orientations intermédiaires et l’épaisseur de cette zone semble diminuer au cours du 
temps. 
Une croissance cellulaire a été constatée au niveau de la zone affectée par l’oxydation du fait 
des contraintes résiduelles liées à l’usinage.  
 La mise en radeaux et la microstructure de la zone de déplétion à 1050°C et à 1100°C sont 
très similaires. 
Les cinétiques de croissance de la zone affectée par l’oxydation sont quantifiées de manière à 
estimer leurs conséquences sur la réponse mécanique de micro-éprouvettes.  
A 1050°C, nous avons constaté la présence de phases µ-TCP pouvant atteindre 100 µm de 
long au bout de 240h. Nous avons quantifié l’évolution de leur taille en fonction du temps de 
maintien pour statuer sur l’épaisseur optimale des micro-éprouvettes à étudier (TCP 
traversant ou non).  
A 1100°C, nous avons constaté une différence de morphologie et de taille de précipités ’ 
entre une région dendritique et interdendritique pour un maintien d’une heure, sans 
contrainte imposée. Ceci amène à envisager une différence de comportement mécanique 
entre dendrites et espaces interdendritiques. Les mécanismes de déformation contrôlant le 
comportement du matériau vieilli sont supposés différents entre 1050°C (rôle des phases 
TCP) et 1100°C (hétérogénéité de comportement dendrite/interdendrite). 
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2.   Le revêtement : le NiCoCrAlYTa 
Le revêtement a pour vocation de protéger le substrat des agressions 
environnementales (oxydation à haute température mais également corrosion à plus basse 
température). Dans la gamme de température considérée, le revêtement développe une 
couche d’alumine. L’oxydation sélective de l’aluminium induit la formation d’un profil de 
concentration croissant de la surface du revêtement vers le substrat. Cependant, comme 
nous l’avons précédemment mentionné, le revêtement et le substrat n’ont pas la même 
composition chimique de sorte que les éléments d’alliage constitutifs des deux matériaux 
interdiffusent. Un deuxième flux de matière est donc à prendre en considération. Ces deux 
fronts de diffusion planaire engendrent différentes strates de microstructure.  
2.1.  Microstructure stabilisée aux différentes températures 
Afin de déterminer la microstructure « initiale » du revêtement à haute 
température, nous avons réalisé de courts maintiens d’une heure à 950°C, 1050°C et 1100°C 
sous air de laboratoire, sans chargement mécanique appliqué. Les différentes 
microstructures obtenues sont présentées sur la Figure 4-13 et sont comparées à celle 
correspondant à l’état de réception (E.R.), détaillée dans le chapitre 3 (Partie 1.4.b)). A 
950°C, la microstructure du revêtement est très similaire à celle observée dans l’état de 
réception (Figure 4-13.a) et Figure 4-13.b)). La microstructure est majoritairement / / ’ 
avec une fine dispersion de carbures (Ta,Ti)C. Des précipités de phase -chrome, accolés aux 
phases  et , sont également présents. L’occurrence de cette phase peut être liée à la 
transformation de phase  → + ’ + , le chrome étant peu soluble dans la phase ’. De 
plus, la solubilité du chrome est relativement faible dans la phase . Le chrome peut ainsi 
être rejeté par la phase  et former des précipités -chrome juxtaposés à la phase . A cette 
température, la forte proportion de la phase  en surface est encore notable car à cette 
température la cinétique de croissance de l’alumine est lente. Sur la Figure 4-13.b), nous 
pouvons noter des débris de grains et une porosité accrue en extrême surface. A cet 
endommagement peut être associé un abattement des propriétés mécaniques de cette 
zone. Cette perte de cohésion en extrême surface est également observable sur les Figure 
4-13.c) et d), correspondant respectivement aux microstructures stabilisées à 1050°C et 
1100°C. La forte rugosité est probablement la marque d’un arrachement de particules de 
CrAlYTa lors du polissage. A ces deux températures, la microstructure associée est / / -
chrome avec une dispersion de précipités (Ta,Ti)C plus grossière. La disparition de la phase ’ 
a déjà été mentionnée par Raffaitin [193] pour de faibles temps d’exposition à 1050°C et à 
1100°C. Ceci s’explique par la diminution du domaine de stabilité de cette phase à plus haute 
température, contrairement aux phases  et [422]. La proportion surfacique de phase  
semble plus faible à 1100°C, comparativement à 1050°C et 950°C. Les coupes isothermes du 
diagramme ternaire Ni-Cr-Al de Taylor et Floyd montrent une expansion plus importante du 
domaine de stabilité de la phase  comparativement à  Ceci peut expliquer le constat 
précédent. La faible proportion de phase  observée en extrême surface sur la Figure 
4-13.d), nous évoque un effet de l’oxydation, même pour un temps d’exposition court à 
haute température. Hormis la présence de la phase -chrome et de (Ta, Ti)C, les 
microstructures 950°C-1h et 1100°C-1h sont en accord avec le diagramme d’occurrence des 
phases établi par Raffaitin [193]. La microstructure du revêtement à 1050°C-1h est biphasée 
/  alors que le diagramme d’occurrence prévoit / / ’ mais à proximité du diagramme 
/ en prolongeant les frontières des domaines identifiées par Raffaitin. Ceci peut être lié à 





la composition chimique du dépôt qui peut, tout en respectant les spécifications 
relativement tolérantes, évoluer d’un dépôt à un autre. 
 
Figure 4-13: Microstructure du revêtement sans chargement mécanique (Plan L-TC) :                         
a) Etat de réception, b) 950°C-1h, c) 1050°C-1h, d) 1100°C-1h 
2.2.  Evolutions microstructurales à haute température sous chargement mécanique 
2.2.a )  Vieillissement sous contrainte : 950°C-240MPa 
2.2.a.i )  Evolutions microstructurales 
Rappelons tout d’abord que la microstructure stabilisée thermodynamiquement à 
950°C est triphasée / / ’. Du fait des deux fronts de diffusion (oxydation et interdiffusion) 
la microstructure va évoluer mais reste tout de même / / ’ pour des maintiens de 240h 
(Figure 4-14). Ce premier résultat est en accord avec les observations de Raffaitin. Nous 
notons toujours à cette température la présence de précipités de phase -chrome. Les deux 
fronts de diffusion génèrent un gradient de microstructure qui peut être divisé en trois 
domaines de microstructures homogènes. Un domaine / / ’ à cœur entouré de deux 
domaines / ’. Les frontières de ces domaines suivent l’ondulation de la surface ou de 
l’interface. Cette observation illustre l’aspect unidirectionnel du processus de diffusion 
responsable de l’évolution des microstructures. Le domaine triphasé / / ’ est un témoin de 
durée de vie résiduelle du revêtement. Il peut être utilisé pour le dimensionnement d’un 
revêtement de type MCrAlY. Après 240h à 950°C, le revêtement est donc toujours le siège de 
flux de matière liés à l’oxydation et à l’interdiffusion. La forte rugosité de surface ou encore 
la décohésion des grains de surface occulte la présence d’un bandeau monophasé  observé 
par Raffaitin en extrême surface. 
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Il apparait clairement que les zones / ’, témoins du niveau de consommation du 
réservoir d’aluminium s’étendent en fonction du temps de maintien. De plus, la fraction  
surfacique de phase ’ est plus importante dans le domaine / ’ que dans le domaine / / ’ 
qui, quant à lui, s’enrichit en phase ’ au détriment de la phase  au cours du temps. Nous 
pouvons également constater une forte diminution de précipités (Ti,Ta)C au bout de 41h et 
une totale disparition à partir de 50h. Ceci peut s’expliquer par le fait que le titane et le 
tantale sont nettement plus solubles dans la phase ’ que dans la phase . 
 
 
Figure 4-14 : Microstructure du revêtement à 950°C-240MPa pour différents temps de maintiens 
(Plan L-TC) : a) 41h, b) 100h, c)150h, d) 240h 
2.2.a.ii )  Cinétique d’évolution du gradient de microstructure 
Hormis l’emploi de peintures thermosensibles, il est très délicat d’instrumenter une 
aube de turbines de manière à estimer son histoire thermique. De plus, les tests avec des 
peintures thermosensibles ne permettent de savoir que si, localement, la température a 
dépassé ou non la température de virage de couleur. Il est ainsi nécessaire de multiplier les 
essais et les peintures de façon à dessiner le champ thermique d’un profil d’aube. Une autre 
technique réside dans l’identification de phases présentes dans le revêtement ou encore au 
sein même du substrat. Raffaitin a fourni un outil de mesure utile via le diagramme 
d’occurrence de phases établi durant sa thèse. Ce diagramme a été complété par 
Turbomeca-Safran et permet d’estimer une température équivalente relativement précise 
au vu de la microstructure présente sur la hauteur totale du revêtement. Ce diagramme 
d’occurrence permet également de définir les couples temps/températures conduisant à un 
épuisement du réservoir en aluminium et donc à une durée de vie résiduelle du revêtement 
pour une épaisseur donnée de revêtement. Mesurer les épaisseurs des différentes strates 





constitutives du gradient de microstructures permettrait à la fois d’améliorer cette méthode 
et d’accéder à une estimation plus précise de l’histoire thermique en se servant de la 
microstructure comme « thermomètre » métallurgique.  
La délimitation des 3 zones a été effectuée manuellement sur 10 clichés MEB par 
temps de maintien et par température. Ces clichés ont été obtenus en électrons 
rétrodiffusés avec des conditions d’observation identiques (distance de travail, tension 
d’accélération, courant de sonde et grandissement). La délimitation des phases a été 
réalisée selon le même protocole. La zone affectée par l’oxydation est la zone contenue 
entre la surface extérieure et le chemin reliant le sommet des phases  supérieures. La 
position de cette frontière correspond à l’intersection entre le produit de solubilité de 
l’aluminium dans la phase  et son profil de concentration lié à l’oxydation. La zone affectée 
par l’interdiffusion est celle comprise entre l’interface initiale revêtement/substrat (repérée 
par la présence d’alumine de sablage) et le chemin reliant les parties basses de la dernière 
rangée de phase .  
La Figure 4-15 rassemble les résultats de ces analyses d’images pour les différents 
vieillissements à 950°C. La croissance de la couche affectée par l’oxydation suit une loi 
approximativement parabolique, cohérente avec la cinétique de croissance de la couche 
d’alumine, du type  avec =5,9 µm².h-1. La couche affectée par 
l’interdiffusion croit de manière linéaire selon une loi 
, avec =6 µm et =3,24.10-2 µm.h-1.  a été fixée à 6 µm car nous l’avons 
mesurée sur différentes éprouvettes à l’état de réception. La présence de cette zone à l’état 
de réception est principalement due au traitement thermique R1 : 1080°C-6h. La diminution 
de l’épaisseur du domaine / / ’ est tributaire de l’épaisseur initiale de revêtement. Elle 
résulte de la progression des deux domaines qui l’entourent.  
 
Figure 4-15 : Evolution des épaisseurs des strates de microstructures homogènes dans un 
revêtement NiCoCrAlYTa suite à au vieillissement du système complet à 950°C sous 240MPa 
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2.2.a.iii )  Comparaison des résultats avec la base de donnée existante 
En utilisant d’une part, les cinétiques de croissance des zones affectées par 
l’oxydation et par l’interdiffusion et d’autre part, en fixant comme critère de fin de vie la 
disparition de la phase , on estime la durée de vie de ce revêtement à 428h à 950°C pour un 
revêtement de 70 µm d’épaisseur. L’oxydation contribue à hauteur de 70% dans cette 
dégradation. Raffaitin estime, quant à lui, cette fin de vie à 2000h pour un revêtement de 
même épaisseur et la même température. Il a observé et analysé la microstructure d’un 
revêtement après un maintien de 900h à 950°C. Les tailles approximatives des trois 
domaines de la surface vers l’interface revêtement/substrat sont respectivement estimées à 
30 µm, 24 µm et 17 µm. L’utilisation des cinétiques identifiées dans notre étude permet de 
calculer le temps de maintien pour obtenir une telle distribution d’épaisseurs. Il est de 153h 
pour la couche affectée par l’oxydation, 340h pour la zone affectée par l’interdiffusion et 
202h pour la zone triphasée. La cinétique de dégradation du revêtement de cette étude est 
visiblement plus rapide que celle observée dans l’étude de Raffaitin.  
La question de l’origine d’une telle différence se pose. Est-ce le fruit d’un écart de 
composition chimique entre les deux revêtements? Le chargement mécanique peut il avoir 
un tel effet accélérateur sur les cinétiques de diffusion et de transformation de phases ? Le 
procédé de dépôt ou la qualité de la poudre pourrait elle expliquer un tel écart ? L’état de 
surface des échantillons et ainsi la surface d’échange pour l’oxydation est elle comparable 
entre les deux études ? 
Les compositions chimiques des deux revêtements sont décrites dans le Tableau 
4-3. Le signe ↑ indique que notre revêtement est plus riche en cet élément. Inversement, le 
signe ↓ indique que notre revêtement est moins riche en cet élément. Al et Ni sont -gènes 
et ont respectivement des teneurs comparables et supérieures. Ces éléments ne permettent 
pas d’expliquer l’augmentation de la cinétique dégradation de notre revêtement. 
Tableau 4-3 : Comparaison des compositions chimiques du revêtement                                                      
de notre étude à celui de Raffaitin 
Eléments Ni Co Cr Al Y Ta 
Tendance ↑ ↓ ↓ = ↑ = 
 (% at.) +3,4 -3,6 -0,5 +0,1 +0.6 0 
  
Des maintiens en température sans chargement mécanique appliqué ont été 
réalisés dans le but d’évaluer l’effet de la contrainte ou de la déformation sur les cinétiques 
d’évolution des domaines. Différents temps de maintien (50h, 100h, 150h et 240h) ont été 
imposés. Les maintiens sont suivis d’une trempe à l’azote liquide de manière à figer la 
microstructure. La Figure 4-16 révèle la microstructure du revêtement après un maintien 
sous air à 950°C pendant 240h sans chargement mécanique. Cette microstructure est très 
proche de celle obtenue avec chargement mécanique pour le même temps de maintien, 
aussi bien en taille de domaines qu’en occurrence de phases. Il ne semble donc pas y avoir 
un effet du chargement mécanique sur l’épaisseur de la zone affectée par l’oxydation et 
l’interdiffusion. 






Figure 4-16 : Microstructure du revêtement après un maintien sans contrainte à 950°C durant 240h 
L’analyse d’images représentatives des différents états de vieillissement a permis 
d’identifier les cinétiques d’évolution des domaines affectés par l’oxydation et par 
l’interdiffusion. Le résultat de ces analyses est présenté sur la Figure 4-17.  
 
Figure 4-17: Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans un revêtement NiCoCrAlYTa à 950°C sans contrainte appliquée sur système complet 
Les constantes cinétiques apparentes ont été calculées et figurent dans le Tableau 
4-4. La comparaison des cinétiques avec et sans chargement mécanique révèle des 
constantes équivalentes que ce soit sur l’effet de l’oxydation ou de l’interdiffusion. En effet, 
le revêtement possède des propriétés mécaniques très faibles à 950°C. On peut considérer 
qu’il ne reprend pas une partie du chargement appliqué au système. En revanche, il se 
déforme. La qualité du dépôt est probablement à l’origine de ces écarts de cinétique.  
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Tableau 4-4 : Comparaison des constantes d'évolution des domaines affectés par l'oxydation et par 
l'interdiffusion à 950°C 
 Constantes = 0MPa  =240MPa 
Oxydation  (µm².h
-1) 5,9 5,9 
Interdiffusion 
 (µm) 6,0 6,0 
 (µm.h-1) 3,0.10-2 3,2.10-2 
 
L’observation des échantillons en coupe transverse permet d’estimer un profil de 
rugosité. Nous avons systématiquement mesurée une hauteur maximale du profil (Rz) de 10 
µm environ. Cette rugosité du revêtement employé dans notre étude est supérieure à celle 
habituellement constatée sur aube de turbines (Rzaube=2 µm). Cette observation permet 
d’expliquer en partie la croissance de la zone de revêtement affectée par l’oxydation plus 
importante dans le cadre de notre étude. Néanmoins, l’épaisseur de revêtement affectée 
par l’interdiffusion, trois fois plus élevée dans notre étude, est supposée insensible à l’état 
de surface du revêtement. C’est pourquoi, nous pouvons conclure sur une qualité de dépôt 
différente dans les deux études. Par qualité de dépôt, nous entendons une différence de 
cohésion des particules de CrAlYTa avec la matrice, de densification.   
2.2.b )  Vieillissement sous contrainte : 1050°C-140MPa 
2.2.b.i )  Evolutions microstructurales 
La microstructure stabilisée thermodynamiquement à 1050°C est / . Les deux 
fronts de diffusion (oxydation et interdiffusion) conduisent à une microstructure / ’ dès 50h 
de maintien (Figure 4-18.a)). Cette microstructure perdure jusqu’à 100h de vieillissement 
(Figure 4-18.b)). A partir de 150h, la microstructure est entièrement (Figure 4-18.c) et d)). A 
l’instar des évolutions microstructurales observées à 950°C, les deux fronts de diffusion 
induisent 3 zones homogènes jusqu’à 100h de maintien. Les zones affectées par l’oxydation 
ou par l’interdiffusion sont monophasées  alors qu’un bandeau biphasé / ’ persiste à cœur 
et constitue le réservoir d’aluminium. Pour des temps de maintien plus longs, ce bandeau 
/ ’ disparait et le substrat devient plus riche en aluminium que le revêtement oxydé. Le flux 
d’aluminium est alors orienté du superalliage vers la surface extérieure, à travers le 
revêtement. Le revêtement demeure par contre plus riche en Cr et en Co que le superalliage 
et ces éléments continuent à diffuser vers le superalliage. 
En ce qui concerne les précipités (Ta,Ti)C leur fraction surfacique est plus 
importante dans le domaine monophasé  que biphasé / ’ et semble diminuer au cours du 
temps pour disparaître entre 150 et 240h. Leur fraction surfacique augmente et diminue en 
fonction de la présence des phases qui dissolvent plus ou moins de titane et de tantale. La 
présence de phase  rejette ces éléments dans la matrice  ce qui entraîne une 
augmentation du produit ([Ti]+[Ta]).[C] et la précipitation des carbures. Au contraire, la 
présence de ’ diminue la teneur en titane et tantale dans la matrice , ce qui provoque la 
dissolution des carbures. 






Figure 4-18 : Microstructure du revêtement à 1050°C-140MPa pour différents temps de maintiens 
(Plan L-TC) : a) 50h, b) 100h, c) 150h, d) 240h 
2.2.b.i )  Cinétique d’évolution 
L’analyse d’images a permis l’identification des cinétiques d’évolution des 
épaisseurs des domaines affectés par l’oxydation et par l’interdiffusion. Le résultat de ces 
analyses est présenté sur la Figure 4-19. Nous avons calculé ces constantes de cinétique de 
croissance de la zone affectée par l’oxydation ( =29 µm².h-1) et d’interdiffusion ( = 
6 µm et =5,2.10-2 µm.h-1) définies entre 0 et 100h. La transition de la microstructure 
biphasée / ’ à monophasée  est estimée à 115h. A t=0, la microstructure du revêtement 
est / . Du fait des temps de vieillissement choisis, nous n’avons pas observé la 
transformation  ’. Celle-ci opère entre 0 et 50h et n’a donc pas été prise en 
compte lors de la mesure des constantes cinétiques de croissance des trois strates.  
 




Figure 4-19 : Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans un revêtement NiCoCrAlYTa à 1050°C sous 140MPa 
Des maintiens en température sans chargement mécanique révèlent des 
microstructures très comparables. L’analyse d’images permet de déterminer les constantes 
cinétiques de croissance des zones affectées par l’’oxydation et par l’interdiffusion sans 
chargement mécanique. Elles sont reportées et comparées à celles obtenues sous 
chargement mécanique (Tableau 4-5). Ces valeurs sont très proches, même si les essais sans 
chargement mécanique donnent des constantes légèrement plus élevées.  
Tableau 4-5 : Comparaison des constantes d'évolution des domaines affectés par l'oxydation et par 
l'interdiffusion à 1050°C 
 Constantes = 0MPa  =140MPa 
Oxydation  (µm².h
-1) 39 29 
Interdiffusion 
(µm) 6 6 
 (µm.h-1) 5,6.10-2 5,2.10-2 
2.2.b.i )  Comparaison des résultats avec la base de donnée existante 
Les microstructures obtenues à 1050°C ne sont pas en accord avec les observations 
de Raffaitin. A 1050°C, Raffaitin note l’occurrence des phases  et  pour des maintiens de 50 
et 100h. Pour ces temps de maintien, nos microstructures sont / ’. Raffaitin montre que le 
domaine / évolue en un domaine / ’ au bout de 200h environ. Au-delà de 3000h, il 
estime que la microstructure est entièrement monophasée . Notre microstructure, 
rappelons le, est estimée monophasée  à partir d’un temps beaucoup plus court, de 115h. 
Ceci repose à nouveau la question de l’effet de la qualité du dépôt. Goti a étudié ce dépôt 
MCrAlY co-déposé sur un alliage CMSX-4 [423]. Bien que l’interdiffusion puisse être affectée 
par la composition chimique du substrat, la composante oxydation, majoritaire, est semble t-





il intrinsèque au revêtement. En effet, Goti constate une évolution du diagramme 
d’occurrence de Raffaitin, conduisant à une dégradation prématurée du revêtement 
similaire à celle observée sur le revêtement de notre étude.  
2.2.c )  Vieillissement sous contrainte : 1100°C-100MPa 
A 1100°C, la microstructure de notre revêtement est monophasée  dès 50h de 
maintien avec ou sans charge. Ces observations sont en accord avec celles de Raffaitin. Nous 
notons également la présence de précipités (Ta,Ti)C pour des maintiens de 50h. Au-delà, ces 






L’oxydation et l’interdiffusion vont affecter la microstructure du revêtement et entraînent la 
formation de strates de microstructures homogènes. Nous avons étudié la nature des phases 
présentes mais aussi les cinétiques de croissance de ces différentes strates afin de prédire la 
durée de vie du revêtement en oxydation. 
A 950°C, la microstructure est / ’, / / ’, / ’ pour les différents temps de vieillissement. A 
1050°C, la microstructure est , / ’,  jusqu’à 100h pour être entièrement monophasé  par 
la suite. Le flux d’aluminium au front d’interdiffusion s’inverse lorsque le substrat devient plus 
riche en aluminium que le revêtement. Ce temps d’inversion est susceptible d’impacter la 
microstructure de la zone d’interdiffusion. A 1100°C, le revêtement est entièrement 
monophasé  dès 50h. 
Nous n’avons pas constaté d’effet du chargement mécanique sur la microstructure du 
revêtement et sur la cinétique d’évolution de la microstructure du revêtement. Nous avons 
fait ce constat pour les différents couples « température-contrainte » étudiés, à savoir    
950°C-240MPa, 1050°C-140MPa et 1100°C-100MPa. 
La qualité du dépôt MCrAlY semble être inférieure à celle utilisée pour la base de données 
effectuée lors de la thèse de Raffaitin en 2007. Une dégradation prématurée a été constatée 
lors de notre étude et lors de celle de Goti. De plus, nous pouvons avancer que la part de 
l’oxydation dans l’épuisement du réservoir d’aluminium est prépondérante par rapport à 
celle de l’interdiffusion pour les différentes températures de cette étude. Ce dernier résultat 
peut s’expliquer par la rugosité relativement importante du revêtement employé dans le 
cadre de cette étude. 
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3.   La zone d’interdiffusion : NiCoCrAlYTa / MC2 
La zone d’interdiffusion correspond à la zone de substrat dont la composition 
chimique est modifiée à la fois du fait de la présence du revêtement et par le procédé de 
dépôt. Sa microstructure est intimement liée aussi bien à la composition chimique du 
superalliage qu’à celle du dépôt. Comme nous l’avons introduit dans les chapitres 2 et 3, le 
procédé lui-même peut impacter la microstructure de cette zone. En effet, la taille et la 
présence d’une zone de recristallisation cellulaire et d’une zone coalescée parallèlement à 
l’interface traduisent l’existence de contraintes résiduelles de compression liées à 
l’opération de sablage qui précède le traitement de dépôt.  
3.1.  Microstructure stabilisée aux différentes températures 
Les maintiens d’une heure aux trois températures d’étude montrent une 
microstructure identique à celle de l’état de réception. Cette microstructure est décrite 
précisément dans le Chapitre 3 (Partie 1.4.c)). Différentes strates sont identifiables depuis 
l’interface originale vers le substrat : / ’ PolyX/MonoX, ’-TCP et / ’ en radeaux de type P.  
3.2.  Evolutions microstructurales à haute température sous chargement mécanique 
En service, cette microstructure va évoluer non seulement en fonction du temps 
mais aussi en fonction du couple température-contrainte étudié. Nous avons considéré ces 
changements de microstructure pour les trois conditions thermomécaniques préalablement 
choisies.  
3.2.a )  Vieillissement sous contrainte : 950°C-240MPa 
3.2.a.i )  Evolutions microstructurales 
A 950°C, la microstructure de la zone d’interdiffusion est très proche de celle 
correspondant à l’état de réception (Figure 4-20). Néanmoins, cette microstructure évolue 
dans le temps. Il convient de décrire chaque strate de cette zone d’interdiffusion depuis 
l’interface originale vers le substrat. La zone de recristallisation cellulaire / ’ semble 
stabilisée aussi bien en taille qu’en microstructure. Cette stabilisation est principalement liée 
au traitement de diffusion R1 (1080°C pendant 6h) qui engendre une interdiffusion 
relativement conséquente comparativement aux vieillissements à 950°C. Il s’en suit une 
microstructure ’-TCP. Les phases TCP semblent coalescer pour former des précipités plus 
grossiers. La proportion de TCP sous la forme de plaquettes parait plus importante au-delà 
de 100h de vieillissement. Ceci laisse place à un domaine ’ dans lequel la distance moyenne 
entre TCP semble plus faible à l’état de réception et au bout de 41h qu’au-delà de 100h de 
vieillissement. Dans cette couche, les TCP sont également plus fins pour les faibles temps de 
vieillissement. La zone coalescée sous-jacente, caractérisée par une coalescence de type P, 
évolue également dans le temps. Tant que la mise en radeaux du substrat n’est pas 
complète (Figure 4-20.a)), cette strate ne semble pas présenter d’évolution microstructurale 
par rapport à l’état de réception. Au bout de 41h de vieillissement thermomécanique, la 
microstructure présente encore des radeaux parallèles à la sollicitation de traction sur une 
épaisseur comparable à celle de l’état de réception. Au cours du temps, l’épaisseur de cette 
zone semble fortement diminuer. Est-ce principalement du à la croissance de la strate située 
au-dessus ? Peut-on considérer une consommation de cette zone par la mise en radeaux de 
type N ? Cette dernière hypothèse est confortée par la réorientation et la perturbation 
morphologique des radeaux. Un radeau peut évoluer morphologiquement en fonction de la 





sollicitation mécanique et de son voisinage. Il nous semble difficile de réorienter 
intégralement une microstructure de type P à N. Nous pensons que cette transition P à N 
n’est possible que par un mécanisme de dissolution-reprécipitation des précipités ’. 
 
Figure 4-20 : Microstructure de la zone d’interdiffusion à 950°C-240MPa pour différents temps de 
maintiens (Plan L-TC) : a) 41h, b) 100h, c) 150h, d) 240h 
3.2.a.ii )  Cinétique d’évolution 
L’analyse d’images conforte les hypothèses émises ci-dessus (Figure 4-21). La zone à 
croissance cellulaire / ’ et celle / ’ monocristalline en dessous ne semblent pas croître 
dans le temps. Ceci est en accord avec une « croissance de grains » stabilisée à plus haute 
température lors du maintien à 1080°C (Traitement R1). La zone ’-TCP semble avoir une 
croissance linéaire qui se répercute également sur l’épaisseur de / ’ coalescée type P sous 
jacente. Néanmoins, la zone de substrat affectée par l’interdiffusion, considérée comme la 
somme de ces trois épaisseurs, semble avoir une taille stabilisée tant que la mise en radeaux 
n’est pas généralisée. Ensuite, la progression de la morphologie en radeaux de type N sous 
chargement mécanique semble consommer et donc réduire cette zone d’interdiffusion au 
cours du temps. Les conditions de sablage génèrent une zone écrouie dont l’épaisseur peut 
fluctuer d’un point à un autre. Il convient donc de rester prudent dans l’interprétation de 
nos résultats ; Cependant, nous avons clairement montré dans la partie 1.2.a )   qu’une 
réorientation de radeaux de P à N était possible.  




Figure 4-21 : Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans la zone d’interdiffusion à 950°C sous 240MPa 
3.2.a.iii )  Effet de maintien sans chargement mécanique 
Pour évaluer l’effet du chargement mécanique sur la microstructure, nous avons 
également réalisé des vieillissements thermiques sans contrainte appliquée. La Figure 4-22 
met en évidence les différences de microstructure en l’absence de chargement mécanique 
lors d’un vieillissement de 240h à 950°C. Les zones à croissance cellulaire et ’-TCP sont 
comparables à celles d’un vieillissement sous contrainte. Cependant, la zone / ’ en radeaux 
de type P (Figure 4-22.b)) ne semble pas perturbée par la zone sous jacente. Elle est 
d’ailleurs plus épaisse que sur la Figure 4-22.a), ce qui confirme notre hypothèse de 
consommation de la zone d’interdiffusion par croissance de la morphologie de type N.  
 
Figure 4-22 : Effet du chargement mécanique sur la microstructure après 240h de vieillissement à 
950°C (Plan L-TC) : a) Avec contrainte (240MPa), b) Sans contrainte 





 L’analyse d’images permet d’arriver aux mêmes conclusions que précédemment. 
Cependant, nous pouvons constater une diminution de la zone à croissance cellulaire ainsi 
qu’une irrégularité de l’épaisseur totale affectée. Ce résultat trouve peut être son origine 
dans l’opération de sablage qui n’induit pas nécessairement un champ de contraintes 
résiduelles uniforme en proche surface et génère de ce fait une dispersion de l’épaisseur 
totale affectée. Nous constatons que le rapport de l’épaisseur totale de la zone affectée sur 
celle de la zone / ’ cellulaire est constant proche de 2,7+/-0,1 pour les vieillissements sans 
chargement mécanique. Le même rapport calculé dans le cas d’un vieillissement sous 
contrainte avoisine bien les 2,7 au bout de 41h mais décroit et se stabilise à 2,3+/-0,1 pour 
des durées d’essai supérieures à 100h. On peut imaginer ici un léger effet du chargement 
mécanique sur les mécanismes d’interdiffusion.  
 
Figure 4-23 : Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans la zone d’interdiffusion à 950°C sans contrainte appliquée 
 
3.2.b )  Vieillissement sous contrainte : 1050°C-140MPa 
3.2.b.i )  Evolutions microstructurales 
A 1050°C, la microstructure de la zone d’interdiffusion est relativement complexe 
(Figure 4-24). Mis à part le bandeau monophasé  en début de zone d’interdiffusion, la 
microstructure est comparable à celle de l’état de réception. Néanmoins, cette 
microstructure évolue fortement dans le temps et l’occurrence de phases change entre un 
maintien de 50h et de 240h à 1050°C. La strate ’-TCP évolue progressivement vers une 
microstructure / ’. Nous ignorons si cette zone est polycristalline ou non. La morphologie, 
assez grossière de cette zone / ’, est similaire à une zone de recristallisation cellulaire. 
Cette observation peut illustrer la poursuite de la croissance cellulaire à 1050°C ou une 
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diffusion le long d’un joint de grains. Dans ce cas, la progression du front de diffusion serait 
gouvernée par la diffusion intergranulaire. Nous notons également la dissolution des 
éléments TCP-gènes dans .  
 
 
Figure 4-24 : Microstructure de la zone d’interdiffusion à 1050°C-140MPa pour différents temps de 
maintien, observée au MEB en électrons rétrodiffusés (Plan L-TC): a) 50h, b) 240h 
 
La Figure 4-25 rassemble des micrographies représentatives des conditions de 
vieillissement sans chargement appliqué. Un bandeau monophasé  marque le début de la 
zone d’interdiffusion. Ce bandeau semble croître au fur et à mesure du temps. La zone 
initialement ’-TCP semble relativement complexe en termes d’évolution microstructurale. 
Les phases TCP de petites tailles disparaissent progressivement au bénéfice de la croissance 
de phases TCP en forme de plaquettes. La dissolution des phases TCP trouve son origine 
dans l’augmentation de la fraction volumique de phase  dans cette strate [192], puisque le 
tungstène, le chrome et le molybdène, qui favorisent la formation de la phase TCP sont tous 
-gène. La zone / ’ sous-jacente est elle aussi relativement complexe. Tout comme pour le 
vieillissement à 950°C, nous avons constaté une consommation de la zone / ’ en radeaux de 
type P. Certaines zones conservent cette configuration P jusqu’à 100h de vieillissement. Par 
la suite, la croissance des phases µ-TCP vient perturber la morphologie des précipités de 
cette zone. En résumé, nous pensons à une croissance dans le temps de la zone affectée par 
l’interdiffusion à 1050°C. 
Sur la Figure 4-25.d), nous pouvons observer la présence d’un liseré de précipités ’ 
délimitant la croissance cellulaire du reste de l’échantillon. La zone sous-jacente est donc 
probablement monocristalline. Ce point reste à vérifier à l’aide l’analyse EBSD.   






Figure 4-25 : Microstructure de la zone d’interdiffusion à 1050°C-140MPa pour différents temps de 
maintien (Plan L-TC) : a) 50h, b) 100h, c) 150h, d) 240h 
3.2.b.ii )  Cinétique d’évolution 
Nous avons choisi de suivre l’évolution de la zone monophasée , de la zone ’-TCP 
se transformant en zone / ’ grossière et de la zone / ’ perturbée. La délimitation de ces 
zones reste délicate et discutable à cette température. La zone monophasée  est stabilisée 
durant les 150 premières heures du fait des flux de matière entre revêtement et substrat. 
L’étude du revêtement à cette température révèle une zone / ’ toujours notable au bout de 
100h de vieillissement, le reste du revêtement étant entièrement . La contribution de 
l’oxydation à l’épuisement du réservoir d’aluminium est plus importante que celle de 
l’interdiffusion. En fin de vie, le revêtement est quasiment monophasé  le superalliage 
constitue alors le réservoir d’aluminium. Ceci entraîne la progression de la zone de déplétion 
observée après 150h de vieillissement à 1050°C. La moyenne des constantes paraboliques 
relatives à la cinétique d’évolution de l’épaisseur de la zone de revêtement affectée par 
l’oxydation à 1050°C permet d’estimer l’arrivée du front d’oxydation au bout de 169h pour 
une épaisseur affectée de 76 µm (70 µm de revêtement + 6 µm de zone déjà affectée). Le 
résultat de ce calcul est en accord avec la progression du domaine monophasé  à partir de 
150h de vieillissement. Le pompage de l’aluminium va ensuite induire la transformation 
’ + ’ constatée dans la phase sous-jacente. Les éléments TCP-gènes sont également 
fortement solubles dans la phase . La proportion de phases TCP va ainsi diminuer dans le 
temps, laissant place à une microstructure entièrement / ’ grossière. Cette strate croît avec 
le temps du fait de l’interdiffusion. Malgré l’évolution positive des deux strates supérieures, 
l’épaisseur de la zone / ’ perturbée semble diminuer puis se stabiliser dans le temps. La 
diminution peut s’expliquer par la progression de la conformation / ’ en radeaux de type N. 
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Ensuite, la formation de phases TCP sous forme de « plaquettes » vient perturber la 
microstructure avoisinante. Ceci tend à équilibrer la taille de cette zone dans le temps. La 
zone affectée par l’interdiffusion semble donc se stabiliser (voire même diminuer) puis 
croître au bout de 150h de vieillissement à 1050°C.  
 
Figure 4-26 : Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans la zone d’interdiffusion à 1050°C sous 140MPa 
Dryepondt [1] a également étudié durant sa thèse l’évolution de la zone 
d’interdiffusion à 1050°C pour différents niveaux de contraintes. Il a pris en compte comme 
épaisseur affectée par l’interdiffusion les zones monophasées  et ’ sous jacente. Les 
résultats ainsi traités conduisent à une loi parabolique : . 
En fixant  à 9 µm pour ses résultats,  vaut 0,26 µm².h-1. A titre de comparaison, 
nous avons considéré dans notre cas la zone de déplétion monophasée  et la zone sous 
jacente ’-TCP- . Dans ces conditions, nous trouvons = 9 µm et =0,25 µm².h-1. Les 
résultats sont donc identiques. 
3.2.b.iii )  Effet de maintien sans chargement mécanique 
L’effet du chargement mécanique semble similaire entre 1050°C et 950°C (Figure 
4-27). La différence majeure réside dans la zone coalescée de type P persistante pour les 
vieillissements sans contrainte. La microstructure / ’ grossière semble plus fine et plus 
dispersée sans chargement mécanique. 






Figure 4-27 : Effet du chargement mécanique sur la microstructure après 240h de vieillissement à 
1050°C (Plan L-TC) : a) Avec contrainte (140MPa), b) Sans contrainte 
 L’évolution des épaisseurs de zones suite aux vieillissements thermiques sans 
chargement mécanique sont semblables à celles avec contrainte imposée (Figure 4-28). Le 
bandeau monophasé  suit le même genre d’évolution, à savoir une stabilisation suivie d’une 
croissance du moment où le flux d’aluminium s’inverse. Les strates sous-jacentes semblent 
stabilisées ce qui entraîne une croissance de la zone affectée par le revêtement lorsque la 
durée de l’essai se situe au delà de la fin de vie du revêtement, soit 115-150h à cette 
température. 
 
Figure 4-28 : Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans la zone d’interdiffusion à 1050°C sans contrainte appliquée 
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3.2.c )  Vieillissement sous contrainte : 1100°C-100MPa 
3.2.c.i )  Evolutions microstructurales 
A 1100°C, la microstructure présente 3 domaines que nous avons discrétisés (Figure 
4-29): 
- Une zone monophasée  polycristalline issue de la croissance cellulaire 
- Une zone monophasée  monocristalline 
- Une zone / ’ perturbée liée aux contraintes résiduelles de sablage 
La somme des épaisseurs des deux premières zones monophasées  semble 
augmenter au cours des vieillissements, jusqu’à consommer entièrement la zone / ’ 
perturbée dès 100-150h. La zone monophasée  polycristalline est repérable par la 
précipitation secondaire plus grossière aux joints de grains lors du refroidissement. Il est 
moins évident de la distinguer sur le vieillissement de 300h. Cet essai provient d’un autre 
banc d’essai pour lequel la vitesse de refroidissement est plus faible.  
 
Figure 4-29 : Microstructure de la zone d’interdiffusion à 1100°C-100MPa pour différents temps de 
maintien (Plan L-TC) : a) 50h, b) 100h, c) 150h, d) 300h 
3.2.c.ii )  Cinétique d’évolution 
Nous avons suivi l’évolution de ces trois zones en fonction du temps de 
vieillissement (Figure 4-30). Nous avons eu des difficultés pour définir la frontière entre les 
domaines monophasés polycristallins et monocristallins pour le vieillissement de 300h. C’est 
pourquoi, nous avons pris comme frontière la hauteur moyenne des TCP. Le résultat s’avère 
en accord avec la stabilité de cette zone polycristalline à 1100°C. La zone monophasée  





polycristalline croît rapidement et consomme entièrement la zone perturbée / ’ dès 100-
150h. 
 
Figure 4-30 : Quantification des épaisseurs de strates homogènes en microstructure au cours du 
temps dans la zone d’interdiffusion à 1100°C sous 100MPa 
Raffaitin [193] s’est intéressé à la cinétique de croissance de la couche monophasée 
 à 1100°C. Il a trouvé une loi parabolique pour des maintiens en température sans 
chargement mécanique : , avec = 6,2 µm et = 
0,59 µm².h-1. Dans notre cas, nous trouvons = 6,1 µm et =1,17 µm².h-1. La 
constante parabolique plus élevée peut provenir de la qualité du revêtement. 
L’interdiffusion est accrue selon notre constat à 950°C. La qualité du dépôt étudié est 
probablement à l’origine de ces écarts de cinétique.  
3.2.c.iii )  Effet de maintien sans chargement mécanique 
On retrouve ici, un effet du chargement mécanique similaire à ce qui a été observé 
précédemment, c’est-à-dire l’effet sur la zone / ’ perturbée. Les deux microstructures 
présentées sur la Figure 4-31 correspondent à un temps de maintien de 100h, temps pour 
lequel une zone / ’ perturbée est toujours présente. La réorientation des radeaux est 
encore notable à 1100°C du fait du chargement mécanique pour des durées d’essai 
inférieures à 100h. 




Figure 4-31 : Effet du chargement mécanique sur la microstructure après 100h de vieillissement à 
1100°C (Plan L-TC) : a) Avec contrainte (100MPa), b) Sans contrainte 
La cinétique de croissance de la zone monophasée  sans chargement mécanique 
suit la loi parabolique suivante :  
, avec = 6,1 µm et = 1,49 µm².h-1. En 
fixant  à 6,1 µm, il nous est possible de comparer les cinétiques de déplétion  pour 
les différentes conditions. La constante  sans chargement mécanique est supérieure à 
celle identifiée pour le vieillissement sous contrainte. Ce résultat va dans le même sens que 
pour l’oxydation du revêtement. Néanmoins, les valeurs sont proches et toutes deux 
supérieures à celle de Raffaitin.  
La microstructure monophasée  liée à l’interdiffusion est directement comparable 
à celle affectée par l’oxydation. Elles présentent toutes deux un bandeau  monophasé 
néfaste, source d’abattement des propriétés mécaniques d’éprouvettes minces. Ainsi, nous 
avons reporté sur un même graphique l’évolution de l’épaisseur de ces deux zones en 
fonction du temps (Figure 4-32). L’épaisseur affectée par l’interdiffusion est prépondérante à 
1100°C par rapport à la zone affectée par l’oxydation, peu importe le temps de 
vieillissement. Le choix d’un revêtement ne se justifie pas par une utilisation en régime 
isotherme à haute température. Lors de cyclage thermique, l’écaillage du superalliage nu, 
contrairement à celui revêtu, va présenter une zone affectée par l’oxydation beaucoup plus 
importante [424]. Raffaitin rapporte une zone de déplétion liée à l’oxydation 1,5 fois plus 
importante pour une sollicitation thermique cyclique de durée cumulée équivalente à un 
maintien isotherme de 100h à 1150°C. Il montre également que la cinétique est parabolique 
en oxydation isotherme et linéaire en oxydation cyclique, en accord avec la théorie de la 
cinétique d’oxydation cyclique.  






Figure 4-32 : Progression de la zone de déplétion en ’ liée à l’interdiffusion entre le MC2 et le 
MCrAlY ou à l’oxydation du MC2 nu 
 
 De même que pour l’oxydation, l’ajout d’un revêtement modifie les propriétés 
mécaniques du superalliage du fait de l’interdiffusion. En adoptant une démarche similaire à 
celle utilisée précédemment pour l’oxydation (Partie 1.2.c)), il est possible d’estimer une 
épaisseur de substrat non porteuse du chargement mécanique lors d’essais de fluage. La 
taille de cette zone est deux fois plus importante que la taille de la zone dont la 
microstructure est affectée. L’étude des flux de matière lors de l’interdiffusion permettrait 
de savoir si le substrat joue le rôle de puits ou de source de lacunes. Les propriétés du 
superalliage en fluage sont dépendantes de la concentration de lacunes dans le substrat.  
  




La microstructure de la zone d’interdiffusion est relativement complexe du fait du gradient de 
composition chimique induisant une microstructure stratifiée. La caractérisation de la 
microstructure est nécessaire pour guider le futur prélèvement des micro-éprouvettes. La 
microstructure de la zone d’interdiffusion dépend principalement du couple 
température/temps de vieillissement. A 950°C et 1100°C, l’occurrence de phases est 
identique entre 50h et 240h. A 1050°C, nous avons constaté l’évolution de la zone ’-TCP en 
’-  du fait du pompage d’aluminium dans le substrat. 
Nous avons constaté un effet de la contrainte sur l’évolution de la microstructure / ’ en 
radeaux de type P. La mise en radeaux présente des orientations intermédiaires entre une 
configuration de type P et N. De plus, nous supposons que la zone / ’ perturbée peut être 
consommée par la progression de la configuration de type N, liée à l’état de contraintes. Une 
configuration de type P peut se réorienter en type N sous l’effet de la contrainte du moment 
où il y a coexistence des deux configurations à l’origine. De ce fait, la zone affectée par 
l’interdiffusion (microstructure) peut diminuer dans le temps (spécialement à 950°C) du fait 
de la consommation de cette zone / ’ perturbée. A 1050°C, la zone affectée par 
l’interdiffusion issue des traitements thermiques est tout d’abord stabilisée tant que le 
revêtement n’est pas en fin de vie puis croît avec le temps. A 1100°C, la zone affectée par 
l’interdiffusion croît dès le début avec le temps. 
 La comparaison entre les zones affectées par l’oxydation et par l’interdiffusion amène à la 
conclusion qu’en termes de déstabilisation de la microstructure du substrat monocristallin, 
un revêtement est légèrement plus néfaste que l’oxydation du matériau nu en condition de 
fluage isotherme. Néanmoins, cette condition de sollicitation n’est pas celle rencontrée par 
une aube (cyclage thermique, corrosion à plus basse température, etc). En conditions de 
cyclage thermique, on peut facilement prévoir que la cinétique de la zone de déplétion due à 
l’oxydation sera supérieure à la zone affectée par l’interdiffusion avec un revêtement.  
L’épaisseur de substrat considérée comme non porteuse de chargement mécanique en fluage 
est supérieure à celle de microstructure affectée par l’oxydation (12 fois) et de l’interdiffusion 
(2-2,5 fois). C’est pourquoi, l’injection de lacunes due à l’oxydation ou à l’effet Kirkendall 
pendant l’interdiffusion, déjà proposée par Dryepondt pour l’oxydation, reste une hypothèse 
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Pour atteindre l’objectif final de cette thèse, c’est-à-dire disposer des lois de 
comportement associées aux différentes strates constitutives du gradient de microstructure, 
il faut en priorité relever un défi technique. Celui-ci consiste à prélever des éprouvettes 
d’épaisseur comparable à l’épaisseur des strates caractérisées dans le chapitre précédent et 
à les tester à différentes températures présentant un intérêt vis-à-vis de la modélisation du 
comportement du système. L’utilisation d’éprouvettes ultraminces, pose le problème de la 
contribution de la surface dans la réponse mécanique de l’éprouvette. En effet, comme cette 
dernière est ensuite attribuée à une des couches constituant le gradient de microstructure, il 
est important de s’interroger sur la pertinence de cette démarche. Les différentes étapes 
conduisant à la détermination des propriétés locales sont décrites dans ce chapitre. Nous 
avons également présenté les différents écueils qui jalonnent la démarche afin d’éviter à 
d’autres chercheurs de les rencontrer à leur tour.   
 
1.   Préparation des éprouvettes ultraminces 
 
Différentes techniques d’amincissement sont actuellement employées et ce, suite à 
des investissements plus ou moins coûteux. Nous avons dressé un état de l’art non exhaustif 
des techniques existantes dans le Chapitre 1 (Partie 2). Dans le cadre de notre étude, nous 
avons opté pour une méthode d’abrasion par polissage mécanique comparable à la méthode 
usuelle utilisée pour les préparations métallographiques. Ce choix est justifié par les 
dimensions relativement importantes de nos échantillons comparativement aux échantillons 
présentés dans la bibliographie. En effet, nous visons des échantillons d’une longueur utile 
de quelques dizaines de millimètres alors que les échantillons couramment employés ne 
dépassent pas plus de 5 mm. Pour ce faire, nous avons utilisé un dispositif LOGITECH CL50 
couplé à un Jig P5GT. Ce dispositif est commercialisé pour réaliser des préparations de 
surface exploitables en EBSD du fait du faible écrouissage qu’il introduit lors de l’abrasion 
mécanique. Le savoir-faire du laboratoire dans la réalisation de produits minces [6, 410, 
411], nous a amené à revisiter le produit commercialisé de manière à définir un protocole 
d’amincissement. Le protocole d’amincissement et le descriptif de ce système 
d’amincissement sont présentés dans le Chapitre 3 (Partie 2.4). Dans cette partie du 
document, nous présentons les différents aspects à contrôler lors d’un amincissement. Il 
s’agit essentiellement des variations d’épaisseur mesurées le long d’une éprouvette, de 
l’état de surface, de l’écrouissage et des contraintes résiduelles qui en résultent.  
1.1.  Gamme d’épaisseur atteignable et extraction localisée 
La Figure 5-1 illustre deux observations en coupe transverse d’échantillons que nous 
avons amincis par cette méthode. La Figure 5-1.a) représente la tranche d’un échantillon 
prélevé dans le revêtement NiCoCrAlYTa à l’état de réception. La Figure 5-1.b) illustre une 
coupe transverse d’un échantillon extrait du substrat après essai de fluage.  
La première question que nous nous sommes posés concerne la limite de la 
méthode en termes d’épaisseur minimale pouvant être prélevée. La réponse est 20 µm, 
actuellement. En dessous de cette épaisseur, la tenue de l’éprouvette et/ou du collage 
entraîne la ruine de l’éprouvette. 
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Figure 5-1 : Observation en coupe transverse d'échantillons amincis :                                                         
a) Revêtement NiCoCrAlYTa (32 µm), b) Substrat MC2 (20 µm) 
Pour l’étude du gradient de propriétés, la question de la précision avec laquelle on 
peut sélectionner telle ou telle strate se pose. Le dispositif d’amincissement est muni d’un 
micromètre indiquant en continu l’enlèvement de matière. L’enlèvement de matière 
correspond à l’écart entre la surface de l’échantillon à amincir et la surface de la couronne 
du Jig. Cette valeur, du fait des légères vibrations du système oscille légèrement lors de la 
rotation. Elle prend en compte aussi bien l’amincissement de l’échantillon que l’usure du Jig 
ou de l’abrasif utilisé. Cette valeur est indicative à environ +/- 10 µm sur un amincissement 
total. Or, dans le cadre de notre étude, nous cherchons à prélever une zone d’interdiffusion 
d’épaisseur égale à l’incertitude de la localisation. C’est pourquoi, nous avons procédé d’une 
toute autre manière pour obtenir ces échantillons. Nous nous sommes servis de l’interface 
substrat/revêtement qui est parsemée de particules d’alumine de sablage comme repère 
visuel. Le positionnement à cette interface se fait alors par une succession d’arrêts du 
dispositif suivis d’observations à l’œil nu ou en microscopie optique. Du fait de la présence 
de particules d’alumine de sablage, une différence de brillance permet de repérer l’interface 
à l’œil nu malgré l’état de surface résultant de l’abrasion avec un papier SiC de grade P1200. 
Cette observation a été confirmée par microscopie optique. La Figure 5-2 illustre le paysage 
microstructural caractéristique de l’interface revêtement/substrat. Sur la Figure 5-2.a), nous 
pouvons observer différentes zones correspondant à des microstructures caractéristiques du 
revêtement (Figure 5-2.b)), croissance cellulaire (Figure 5-2.c)) ou encore d’interface 
revêtement/substrat marquée par l’alumine de sablage (Figure 5-2.d)). L’occurrence 
simultanée de ces différentes microstructures peut provenir de la technique 
d’amincissement, de la qualité du dépôt (maîtrise de l’épaisseur de dépôt), de la rugosité de 
surface originale du substrat (rectification + sablage). L’obtention de cette diversité de 
microstructures par abrasion mécanique (localisation estimée à +/- 3 µm) sur une aussi 
longue distance est un résultat très satisfaisant.  
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Figure 5-2 : Observation au MEB en électrons rétrodiffusés de l’interface revêtement/substrat dans 
le plan L-TL: a) Vue macroscopique d’une partie de la zone utile, b) Zone de type revêtement,         
c) Zone de type / ’ à croissance cellulaire, d) Zone interface marquée par l’alumine de sablage 
(particules noires) 
1.2.  Optimisation de la procédure d’amincissement intégrant les tolérances sur les 
épaisseurs d’éprouvette 
L’obtention d’une section d’épaisseur homogène etquasi-constante sur 20 à 30 mm 
de long est délicate. Cependant, cet objectif doit être atteint pour réaliser des essais 
mécaniques exploitables. L’échantillon « parfait », sans défaut, est une utopie qui ne peut 
être réalisable même via l’utilisation de moyens plus sophistiqués que le nôtre (FIB, abrasion 
ionique ou laser). Il convient néanmoins de minimiser la quantité de défauts. Il est primordial 
de distinguer les effets de bord des effets de surfaces. Par exemple, un effet de surface peut 
être associé, à un défaut de parallélisme entre les deux faces de l’échantillon du fait d’un 
défaut de collage, à un défaut machine (angle d’attaque) ou encore à une accumulation de 
produits d’abrasion, etc.. L’émoussement des arêtes de l’échantillon est un phénomène de 
bord fréquemment rencontré lors du polissage mécanique. C’est pourquoi, nous avons testé 
différentes configurations de positionnement d’échantillons. Suite à l’amincissement des 
deux faces d’un même échantillon, nous avons effectué des coupes transverses afin de 
mesurer l’épaisseur tout le long de la zone utile pour chacune des configurations. Les 
résultats de ces analyses sont présentés sur la Figure 5-3. Ils permettent de sélectionner la 
configuration optimale. Dans notre cas, les configurations 3 et 4 semblent moins sensibles 
aux effets de bord. 
Le fait de débiter la pièce en rubans et de les coller sur le plateau en verre avec un 
écart entre chaque ruban (configuration 1) permet d’assurer une meilleure stabilité du 
système lors de l’amincissement par rapport à la pièce entière (configuration 2), et ce pour 
une même surface de polissage. Cette stabilité se répercute sur le profil en épaisseur. La 
zone pincée à cœur sur la configuration 2 peut provenir d’une flexion de l’échantillon lors du 
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collage sous presse, d’un décollement local du fait d’un cisaillement de la colle plus 
important ou d’une accumulation de produits d’abrasion. Pour ces deux types de 
configurations, nous observons en extrémité d’échantillon une réduction de l’épaisseur liée 
aux effets de bord précédemment introduits. La zone affectée par cet émoussement semble 
être inférieure à 3 mm sur la configuration 1. Une zone centrale de plus de 14 mm sur 20 
mm semble être uniforme en épaisseur. La longueur affectée par l’effet de bord semble être 
indépendante de la longueur de l’échantillon du moment où celle-ci est supérieure à 20 mm. 
Nous n’avons pas testé de languette de taille inférieure à 20 mm. Ceci implique que pour 
obtenir une zone utile de 20 mm de long avec cette configuration, il est nécessaire d’avoir 
une longueur initiale d’au moins 26 mm. Il suffit par la suite de débiter les extrémités 
affectées par l’émoussement. Ainsi, il est plus favorable de débiter des bâtonnets dans une 
macro-éprouvette avant amincissement. 
Si nous comparons ce résultat à ceux des deux configurations restantes, nous 
pouvons dire que l’ajout de matière supplémentaire en extrémités d’éprouvettes (têtes 
d’éprouvette (configuration 3) ou de matière rapportée (configuration 4)) permet de 
s’affranchir des effets de bords de manière égale. La configuration 4 permet également 
d’éviter l’émoussement des arêtes latérales. 
 
Figure 5-3 : Profils d’épaisseur normalisés pour une configuration donnée le long de la zone utile 
Un critère autre que le profil d’épaisseur est à prendre en compte. Il s’agit de la 
vitesse d’amincissement. Le temps de finition étant identique quelle que soit la 
configuration. La configuration 1 est celle pour laquelle la vitesse d’amincissement est 
maximale (200-300 µm.h-1 au maximum pour quatre échantillons). La configuration 2, bien 
que peu intéressante en termes de variation d’épaisseur, est relativement rapide (150-200 
µm.h-1). L’ajout de plots de matière donne lieu à une surface à abraser plus importante et à 
une pression de contact plus faible. Ceci réduit considérablement la vitesse 
d’amincissement. Les configurations 3 et 4 conduisent respectivement à une vitesse 




Chapitre 5 : Caractérisation du comportement mécanique à haute température des 
différentes zones du système MC2/NiCoCrAlYTa 
179 
 
Ces observations peuvent être synthétisées comme suit : 
- La configuration 2 n’est pas propice à la réalisation de produits minces. 
- La configuration 1 est un moyen rapide d’obtenir des éprouvettes ultraminces 
du moment où la disponibilité matière n’est pas le point bloquant. 
- La configuration 4 est destinée à la réalisation d’éprouvettes ultraminces où la 
disponibilité de la matière est un point bloquant  
- La configuration 3 indique que la zone utile d’éprouvettes plates de traction est 
homogène en épaisseur. 
- L’emploi d’un micromètre à contact (palmer) est justifié du fait de 
l’homogénéité de l’épaisseur. 
 
Au cours d’une étude préliminaire sur l’alliage 718, utilisant abondamment la 
procédure d’amincissement par abrasion mécanique lente réalisée, nous avons effectué 102 
essais de traction sur éprouvettes amincies. Nous avons mesuré l’épaisseur en 5 points sur 
chacune des zones utiles en utilisant avec soin un palmer. Ceci nous a permis de recueillir 
une base de données quant à la dispersion des variations d’épaisseur sur la configuration 3. 
La Figure 5-4, qui rassemble l’ensemble des mesures, met en évidence à la fois, l’évolution 
de la dispersion des variations effectives d’épaisseur (carrés évidés) et les variations relatives 
en fonction de l’épaisseur de l’éprouvette (losanges pleins).  
 La variation d’épaisseur correspond à l’écart-type mathématique calculé sur les 5 
points de mesure par éprouvette. Il est important d’indiquer que la précision du micromètre 
(1 µm) permet d’indiquer une variation minimale en épaisseur de 0,4 µm (4 mesures à 34 
µm et 1 à 35 µm, par exemple). C’est pourquoi cette mesure est relativement sévère. Un 
moyen de mesure d’épaisseur non destructif plus précis permettrait de se rendre compte de 
notre surestimation de la variation d’épaisseur après amincissement. Nous pouvons 
cependant faire le constat que les variations d’épaisseurs mesurées sont plus faibles pour 
l’éprouvettes d’une épaisseur inférieure à 100 µm.  
Logiquement, nous constatons que les variations relatives d’épaisseur pour les 
éprouvettes épaisses sont moins importantes que pour les éprouvettes minces. Cependant, 
il est important de noter que, dans le pire des cas, pour des éprouvettes de 20 micromètres 
d’épaisseur, l’erreur est comprise entre 5 et 8 %. 
 
Figure 5-4 : Variation d'épaisseur vraie et relative en fonction de l'épaisseur de l'éprouvette 
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1.3.  Etat de surface 
Malgré le nettoyage du dispositif entre chaque étape de finition, des rayures isolées 
sont toujours présentes (entre 5 et 10 sur toute une surface) et ce, dans des directions 
aléatoires. Ces rayures peuvent ainsi être perpendiculaires à la direction de sollicitation 
mécanique. L’encrassement du Jig ne permet pas un état de finition suffisant par voie 
automatique. L’emploi de feutres pour polissage diamant provoque le même type de rayures 
isolées sur ce dispositif. C’est pourquoi, les polissages à la poudre diamantée (3 µm puis 1 
µm) sont effectués manuellement. Nous prenons la précaution d’orienter les éprouvettes de 
manière à ce que l’axe des éprouvettes soit tangent à la circonférence du disque. Suite à 
cette opération, nous avons mesuré la rugosité par interférométrie optique. Nous obtenons 
une valeur de rugosité Ra de 0,003+/-0,002 µm. 
1.4.  Ecrouissage induit par le procédé 
Le processus d’amincissement utilise l’abrasion mécanique. Cette technique est 
suspectée de générer un écrouissage du matériau en surface. Bien évidemment, la 
profondeur de la zone écrouie dépend des conditions d’abrasion. En utilisant un 
nanoduromètre nous avons évalué la profondeur de cette zone écrouie en utilisant deux 
matériaux : l’un écrouissable et l’autre à haute limite d’élasticité très peu écrouissable. Les 
références GF et GG correspondent respectivement à une taille moyenne de grains de 12 et 
115 µm. Les labels SS et DP correspondent à l’état métallurgique solution solide (SS) et durci 
par précipitation (DP). Les mesures présentées sur la Figure 5-5 indiquent que la profondeur 
de la zone écrouie n’excède pas plus de 250 nanomètres.  
   
Figure 5-5: Mesure de la zone écrouie par essais de nanoindentation instrumentée sur deux types 
de matériaux : écrouissables (SS) et peu écrouissable (DP) 
1.5.  Difficultés rencontrées 
L’obtention d’éprouvettes ultraminces n’est pas immédiate. Le dispositif 
d’amincissement utilisé nous permettait initialement d’amincir jusqu’à une épaisseur de      
70 µm. En deçà de cette épaisseur, les éprouvettes se décollaient du support, se déchiraient, 
se pliaient, s’enroulaient, etc.. L’optimisation de ce procédé permet maintenant d’atteindre 
des épaisseurs de 20 µm avant rupture mécanique de l’échantillon. La Figure 5-6 illustre une 
Chapitre 5 : Caractérisation du comportement mécanique à haute température des 
différentes zones du système MC2/NiCoCrAlYTa 
181 
 
rupture mécanique d’éprouvettes en MC2 lorsque l’épaisseur est trop fine (17 µm). Cette 
rupture s’est produite lors de l’étape de finition. 
 
Figure 5-6 : Rupture mécanique d’éprouvettes en MC2 lors de l'amincissement                               








Le dispositif d’amincissement sélectionné permet l’amincissement de matière (éprouvettes) 
de grande dimension (35 mm) avec une faible variation d’épaisseur (2 µm). 
Différentes configurations et géométries d’échantillons ont été amincies. Nous avons ainsi pu 
identifier les configurations optimales répondant à deux critères : minimisation de la durée 
de fabrication et disponibilité de la matière.  
Nous avons pu réaliser des amincissements dans la gamme d’épaisseur 20-500 µm. Nous 
avons constaté une meilleure stabilité du dispositif pour les faibles épaisseurs (épaisseur 
<100 µm). Ceci se traduit par un profil d’épaisseur plus régulier avec une variation 
d’épaisseur plus faible (+/-1 µm).  
Un micromètre de contrôle permet de quantifier l’enlèvement de matière d’un échantillon à 
une dizaine de micromètres près. Une technique d’amincissements interrompus suivis 
d’observations a été employée pour une localisation plus précise de la zone de prélèvement. 
Ceci a été mis en place pour les éprouvettes de type « zone d’interdiffusion » (Z.I.). 
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2.   Caractérisation mécanique à haute température du gradient de propriétés 
sur éprouvettes d’épaisseur micrométrique  
 
Le comportement mécanique d’éprouvettes dont l’épaisseur peut atteindre 
quelques dizaines de nanomètres a pu être investigué via le développement de machines 
dédiées à des applications dans le domaine de la microélectronique. Ces dispositifs astucieux 
ne peuvent être utilisés dans notre cas compte tenu des conditions de sollicitation, en 
particulier, les hautes températures. Ainsi, la caractérisation du comportement mécanique à 
haute température de ce genre de produits ultraminces impose le développement de bancs 
d’essais dédiés. Notre objectif ici n’est pas de caractériser l’effet de l’épaisseur des 
éprouvettes sur la résistance à l’endommagement mais plutôt de définir l’épaisseur critique 
au-delà de laquelle il n’y a plus d’effet d’épaisseur. En effet, nous souhaitons caractériser les 
propriétés volumiques d’un produit mince et donc nous affranchir au maximum des effets de 
surfaces. C’est pourquoi, nous avons apporté un soin particulier à l’atmosphère dans 
laquelle est conduit l’essai mécanique. Suite au choix et à l’optimisation de l’atmosphère 
d’étude, nous avons réalisé des essais de traction à haute température sur les différentes 
zones caractéristiques du gradient de microstructure : substrat, revêtement et zone 
d’interdiffusion à l’état de réception. Nous présentons ces résultats dans le paragraphe 
suivant.  
2.1.  Essais sous différentes atmosphères contrôlées 
L’atmosphère d’essai peut avoir un impact considérable sur la réponse mécanique 
d’une éprouvette, notamment sur des géométries à fort ratio surface/volume. Les 
atmosphères souvent nommées « inertes » et communément utilisées dans le cadre d’essais 
mécaniques à haute température sont le vide, l’argon ou encore l’argon hydrogéné [1, 4, 24, 
35, 37, 79]. Mais aucune de ces atmosphères n’est réellement inerte du fait de la très grande 
stabilité de l’alumine et de la présence d’oxygène ou de vapeur d’eau résiduels dans ces gaz. 
Afin de réduire l’oxydation à haute température d’alliages métalliques, il convient de réduire 
au maximum la pression partielle en dioxygène (pO2) dans l’enceinte. La pO2 dans de telles 
atmosphères est comprise entre 1.10-5 et 5.10-10 bar, sauf dans l’Ar-H2 où elle peut être 
beaucoup plus faible mais où de la vapeur d’eau peut être présente dans des quantités 
équivalentes. Dans cette gamme de pressions partielles, des oxydes stables (Diagramme 
d’Ellingham en Annexe 1) à faible cinétique de croissance se forment à haute température, 
tels que l’alumine- . Dans les systèmes étudiés, nous nous attendons à la formation 
d’alumine -Al203, dont la croissance ne peut être empêchée qu’en en dessous d’une pO2 de 
10-36 et 10-33 bar respectivement 950 et 1100°C. Rappelons que la cinétique de croissance 
d’une couche dense d’alumine-  n’est pas ou peu sensible à la pO2, du moment où celle-ci 
permet la formation de l’oxyde [356]. 
C’est pourquoi, nous avons testé différentes atmosphères couramment employées 
dans le domaine de la mécanique à haute température, à savoir le vide, l’argon de haute 
pureté et l’argon de haute pureté désoxydé.  
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2.1.a )  Essais sous vide 
Un vide secondaire d’air de 2,5.10-6 mbar correspond à une pO2 de 5,0.10
-7mbar. Du 
point de vue de la thermodynamique des processus à l’équilibre, ce niveau de vide 
n’empêche pas la formation de l’ -alumine. De plus, il a été montré dans la littérature que la 
croissance de cette alumine est mixte [425] et majoritairement anionique [426]. Ce type de 
cinétique de croissance, gouverné par la diffusion de l’anion O2- à travers la couche d’oxyde, 
dépend assez peu de la pression partielle d’oxygène. Ainsi, la croissance de la couche 
d’oxyde se fait aussi vite sous air que sous atmosphère à faible pO2 [356]. De plus, en 
supposant que l’on puisse réduire voire inhiber la croissance de cette couche d’alumine, se 
pose le problème des tensions de vapeur des éléments métalliques constitutifs de l’alliage. 
Le phénomène de sublimation est tantôt exploité tantôt subi dans de nombreux procédés 
(EB-PVD, fabrication additive, MET ou MEB haute température, etc.). Les tensions de 
vapeurs des différents éléments constitutifs de nos alliages sont reportées sur la Figure 5-7. 
L’aluminium, le chrome, le nickel, le cobalt et l’yttrium ont des tensions de vapeur 
relativement élevées. Si l’on fait une expérience dans une atmosphère statique, un équilibre 
va être atteint et la sublimation de ces éléments n’aura pas de conséquence. Mais sous vide 
ou dans un flux de gaz important, ou encore en présence d’un point froid dans le réacteur où 
les espèces vont condenser, l’échantillon, s’il n’est pas protégé par une couche d’oxyde 
continue, va relâcher ces éléments en continu dans le gaz.  
 
Figure 5-7 : Tension de vapeur de différents éléments chimiques en fonction de la température 
Ce phénomène de volatilisation a été mis en évidence lors des premiers essais à 
haute température sous vide pour des durées d’essais inférieures à l’heure. Ainsi, de 
nombreux essais sous vide ont entrainé la formation de dépôt sur le tube en quartz, et ce, 
même en ayant préalablement pré-oxydés les échantillons et les lignes d’amarrage. Dès 
950°C, la sublimation de l’échantillon et de la ligne d’amarrage ont lieu lors des maintiens en 
température (Figure 5-8.a)). Le niveau de vide étant constant dans la micro-machine, une 
hausse de la température d’essai favorise ce phénomène de sublimation en augmentant sa 
cinétique (Figure 5-8.b)). Il est donc fortement déconseillé d’imposer un vide secondaire au-
delà de 950°C. Nous n’avons pas réalisé d’essais à plus basse température dans ce genre 
d’atmosphère. 
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A titre d’exemple, l’image des trous oblongs de la ligne fixe en MC2 est reproduite 
sur le tube en quartz via un dépôt. Au delà du phénomène physique, ce transfert de matière 
opacifie le tube de quartz et induit donc la mise hors service du dispositif de suivi de 
déformation. Ce choix d’atmosphère est donc incompatible avec la méthode de mesure 
dimensionnelle choisie. 
Un essai rigoureux de sublimation de MC2 a été réalisé sur ce banc d’essai de 
manière à estimer la cinétique d’évaporation du MC2 dans une telle atmosphère (2,0.10-6 
mbar) à 950°C (Figure 5-8.c)). Pour se faire, deux plaquettes de MC2, polies jusqu’au papier 
SiC de grade P1200, mesurées et pesées, ont été fixées à chacun des thermocouples de 
régulation. Une plaquette en silice a été maintenue sur une nacelle en platine proche des 
échantillons. Un tel essai a écranté le micromètre optique lors du maintien à haute 
température (950°C) au bout de 12h d’essai. Une constante d’évaporation, dont la cinétique 
a été considérée comme linéaire, a pu être calculée à partir des variations de masse des 
plaquettes de MC2: kévap (950°C)= 6,5.10
-10g.cm-2.s-1, soit environ 3nm.h-1 de MC2. 
 
Figure 5-8 : Aspect de l’enceinte d’essai suite à la sublimation d’éléments d’alliage du MC2 :           
a) Essai 14h à 950°C, b) Essai 6h à 1050°C,                                                                                                           
c) Montage visant à quantifier et identifier la volatilisation 
Une analyse XPS du dépôt formé sur la plaquette de silice indique la présence des 
éléments chimiques les plus volatiles (Ni, Al, Cr, Co). Le cobalt s’avère être en moindre 
quantité. Le MC2 a une composition chimique relativement complexe. Du fait de la 
superposition des raies de sorties des éléments en analyses XPS, nous ne pouvons pas 
avancer avec certitude la présence des autres éléments constitutifs de l’alliage tel que Mo, 
Ta, W. Les pics de ces éléments sont noyés dans le bruit d’analyse. Néanmoins, les éléments 
majoritairement trouvés sont le nickel, le chrome et l’aluminium à hauteur de 
respectivement : 30%, 20%, 50%. Le phénomène de sublimation, tout comme celui 
d’oxydation, est un phénomène sélectif qui peut conduire à la déstabilisation d’une 
microstructure. Les teneurs mesurées en Al, Cr et Ni, différentes de la composition nominale 
de l’alliage, sont en accord avec les valeurs de tension de vapeur et de la composition de 
l’alliage. Dans notre cas, nous pouvons proposer le mécanisme suivant : la sublimation 
concomitante de l’aluminium et du chrome suggère fortement que ce phénomène se 
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déroule essentiellement à l’aplomb de la matrice. Au fur et à mesure de la sublimation de 
l’aluminium et du chrome, la fraction surfacique de matrice croit en augmentant 
considérablement la surface d’échange. En effet, nous supposons que la sublimation de 
l’aluminium depuis la phase intermétallique est moins favorisée (liaison intermédiaire entre 
une liaison à caractère métallique et covalente) comparativement à celle de l’aluminium en 
solution solide dans la matrice. Même s’il n’est pas envisageable de poursuivre les essais à 
haute température sous vide, nous avons estimé l’impact de l’évaporation sur les propriétés 
en fluage du MC2 en Annexe 4. 
2.1.b )  Essais sous argon 
L’écrantage de la mesure du déplacement et la sublimation du matériau nous ont 
amenés à modifier l’environnement utilisé lors de nos essais. L’emploi d’argon voire même 
d’argon hydrogéné, contribue à l’amélioration de la durée de vie d’éprouvettes paroi mince 
[1, 37]. Les éprouvettes sont tout de même oxydées en fin d’essai. Nous avons testé le MC2 
sous une atmosphère d’argon contenant 50ppm d’impuretés dont environ 10ppm de 
dioxygène. Cette pression partielle d’oxygène est largement suffisante pour oxyder 
différents constituants du MC2. Cependant, dans le cas où l’enceinte est mise sous pression 
puis isolée, un appauvrissement progressif en dioxygène, consommé par l’oxydation des 
lignes d’amarrage et de l’éprouvette, a certainement lieu. Compte tenu du volume de 
l’enceinte d’essai, la consommation totale de l’oxygène par croissance exclusive d’une 
couche d’oxyde sur l’éprouvette conduirait à une épaisseur d’alumine de 150 nm. Pour 
tenter de valider ce calcul, nous avons adopté la même démarche que pour l’essai de 
sublimation (mesure et pesée des échantillons avant/après essai). Différentes températures 
ont été étudiées (950°C, 1050°C, 1100°C et 1150°C). Après 20h passées à chacune de ces 
températures, le gain de masse est de 1,75.10-6mg².cm-4.s-1 soit 1,72 µm d’alumine formée à 
1150°C durant 20h. La source d’oxygène est donc supérieure à celle introduite par l’argon 
dans l’enceinte (adsorption d’eau et de dioxygène sur les parois de l’enceinte et notamment 
le tube en quartz). Avec une telle constante d’oxydation, l’épuisement du volume d’oxygène 
du réacteur aurait du avoir lieu en 7-8 minutes. La source d’oxygène est ainsi 47 fois plus 
importante que celle apportée par l’argon. Raffaitin [193] a trouvé une constante 
d’oxydation parabolique à 1150°C de 8,2.10-7 mg².cm-4.s-1 pour le MC2 dans un flux d’air 
synthétique avec un gain de masse de 0,38 mg.cm-2 au bout de 20h. Ce gain de masse 
correspond à la formation d’une couche d’ -alumine de 2,0 µm au bout de 20h, ce qui est 
très proche que ce que nous avons trouvé dans l’argon. L’analyse DRX d’un de ces 
échantillons avec un angle d’incidence faible (2° et 4°) permet d’identifier la nature des 
oxydes formés lors de ces maintiens en température, tels que l’alumine et la chromine 
(Figure 5-9). La chromine provient probablement du maintien de 20h à 950°C. Ces 
identifications ont été confirmées par analyses Raman (Figure 5-11). En conclusion, ce type 
d’environnement ne permet pas de s’affranchir des effets d’oxydation mais empêche la 
sublimation d’éléments d’alliage du MC2.  
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Figure 5-9 : Diagramme RX d'un échantillon oxydé sous air haute pureté (20h à 950°C, 1050°C, 
1100°C et 1150°C) 
2.1.c )  Essais sous « argon amélioré » 
 L’emploi d’argon hydrogéné peut générer une diffusion de l’hydrogène dans 
l’alliage ou encore la réduction d’oxydes, ce qui pourrait favoriser le phénomène de 
sublimation. L’objectif suivant a donc été de dégazer l’enceinte et de piéger l’oxygène avant 
de réaliser l’essai de fluage sous pression atmosphérique d’argon. Pour ce faire, nous avons 
utilisé des pièges à oxygène (« getters ») sous la forme de copeaux de zirconium qui forme 
un oxyde très stable à croissance relativement rapide par rapport à l’alumine. Nous avons 
également mis au point une procédure d’étuvage. Si besoin, un dispositif purificateur peut 
être rajouté sur la ligne d’arrivée d’argon avant le réacteur, mais nous avons vu 
précédemment que l’apport d’oxygène par le gaz inerte n’est pas le problème majeur. C’est 
finalement la pression partielle d’eau qui mérite d’être abaissée le plus possible. La Figure 
5-10 présente une comparaison des microstructures au voisinage de la surface en contact 
avec le milieu pour deux échantillons ayant été testés sous argon haute pureté « amélioré » 
ou non. Le soin apporté au contrôle de l’atmosphère d’essai a un impact considérable sur 
l’épaisseur de la zone affectée par l’oxydation. Sous argon haute pureté « amélioré », la zone 
de déplétion est quasi inexistante, inférieure à la taille d’un précipité ’ à l’état de réception. 
Pour un maintien équivalent, sous argon non « amélioré », l’épaisseur de la zone de 
déplétion est d’environ 6 µm, soit 13 rangées de précipités ’. Cette différence d’oxydation 
peut s’expliquer par quatre choix protocolaires lors des essais mécaniques :   
- l’étuvage de l’enceinte avant de débuter chaque essai mécanique (15 minutes 
sous vide à 300°C avec éprouvette), qui permet de désorber l’eau et ainsi de 
réduire la pression en vapeur d’eau à haute température. 
- l’injection d’argon haute pureté à 300°C au sommet du doigt de gant (au niveau 
d’une nacelle chargée de copeaux de zirconium) jusqu’à obtenir une pression 
totale de 1,3 bar dans l’enceinte. 
- Le choix de travailler en surpression atmosphérique d’argon et non en flux 
continu (non renouvellement en impureté oxydante) 
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- le maintien à 300°C pendant 15minutes, qui permet l’appauvrissement en 
dioxygène par l’oxydation préférentielle du zirconium à cette température.  
 
Figure 5-10 : Zone affectée par l'oxydation selon l'atmosphère "inerte" employée dans l'enceinte : 
a) Essai sous argon haute pureté, b) Essai sous argon haute pureté "amélioré" 
Nous avons réalisé des analyses par spectrométrie Raman en absorption pour la 
chromine et en fluorescence pour l’alumine suite aux essais réalisés sous les différentes 
atmosphères (vide, argon haute pureté amélioré ou non). Nous avons identifié l’alumine-  
(argon haute pureté amélioré ou non) et la chromine (argon haute pureté amélioré) suite 
aux différentes atmosphères. Ces atmosphères ne permettent pas d’empêcher la formation 
de l’alumine. Cependant, nous pouvons apporter des informations supplémentaires quant à 
l’épaisseur de la couche d’oxyde. Le rapport temps d’analyse/intensité du signal peut servir 
d’indicateur quant à l’épaisseur de matériau excitée par le laser monochromatique. 
L’alumine est très sensible aux analyses Raman en fluorescence. Des temps d’analyse d’une 
seconde sont largement suffisants pour l’identification sur oxyde dense et épais ou poudre. 
Ceci a été le cas pour l’échantillon ayant évolué sous argon haute pureté. Le temps 
nécessaire à l’obtention d’un signal convenable pour les échantillons ayant évolué sous vide 
ou sous argon haute pureté amélioré est 180 fois plus élevé (Figure 5-11). Ceci implique des 
épaisseurs de couches d’oxydes largement inférieures à la profondeur de pénétration du 
laser. De plus, sur l’échantillon oxydé sous argon haute pureté, la chromine est visible par 
DRX mais pas par analyse Raman. L’alumine, relativement épaisse dans ce cas, occulte peut 
être la réponse de la chromine. 
L’emploi d’argon a permis de palier au problème de la sublimation. Le choix du 
protocole de purification adopté permet de limiter également la croissance de ces couches 
d’oxyde. En termes d’environnement, la procédure d’essai sur produits ultraminces est donc 
définie. 
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Figure 5-11 : Analyses Raman correspondant aux différents essais sous atmosphère contrôlée :          
a) Cr2O3, b) Al2O3 
2.1.d )  Effet de l’atmosphère pour un essai de fluage à 950°C-240MPa 
La zone de déplétion est un excellent repère microstructural pour quantifier 
l’oxydation. Certains modèles considèrent cette zone de déplétion comme non porteuse du 
chargement mécanique. Nous avons ainsi calculé la consommation de section du fait de 
l’évaporation et de l’oxydation sous argon à 950°C au cours du temps pour des éprouvettes 
de 50 et 200 µm. Ce calcul nous a permis d’estimer l’évolution de la contrainte et donc de 
l’impact sur la vitesse de fluage en régime secondaire au cours du temps. La Figure 5-12 
précise l’amplitude de ces effets. Le retour sur essais mécaniques permet d’estimer la zone 
affectée par l’oxydation pour un essai de fluage à 10 fois plus importante que la zone de 
déplétion observée. Cet écart entre zone affectée microstructuralement et mécaniquement 
peut s’expliquer à l’échelle atomique par le profil de composition chimique et la diffusion de 
lacunes. Lors de simulations d’effet de la zone de déplétion à 950°C, la vitesse de fluage 
d’une éprouvette de 50 µm d’épaisseur est multipliée par 3 au bout de 250h sous vide 
comme sous argon haute pureté. Ce facteur multiplicatif vaut 1,2 pour une éprouvette 
d’épaisseur initiale de 200 µm évoluant dans ces deux atmosphères. Ne constatant pas de 
zone de déplétion dans le cas d’atmosphère d’argon haute pureté « amélioré », nous 
considérons cet effet de surface négligeable vis-à-vis de la réponse mécanique en fluage à 
haute température des éprouvettes ultraminces ( =1).  
 
Figure 5-12 : Effet de l'oxydation et de l'évaporation du MC2 sur la réponse en fluage à 950°C-
240MPa : a) Contrainte vue par la zone porteuse, b) Coefficient d’impact sur la vitesse de fluage 
secondaire 
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2.2.  Essais de traction sur substrat 
Des essais mécaniques de traction sur des éprouvettes de MC2 de 130 µm 
d’épaisseur ont été réalisés à 950°C, 1050°C et 1100°C sur la microstructure état de 
réception (2,1.10-5s-1 <  < 1.10-4s-1). Nous avons rassemblé sur la Figure 5-13 les courbes 
« contrainte nominale - déformation nominale » correspondant aux trois températures 
étudiées. Deux clichés sont également reportés sur cette figure, à savoir : la répartition 
macroscopique des dendrites ainsi que la microstructure cuboïdale / ’ représentative de 
l’état de réception. La déformation vraie a été calculée à partir des mesures optiques pour 
les températures 950°C et 1050°C et du déplacement de la traverse pour la condition 
1100°C. Le déplacement de la traverse prend en compte les variations dimensionnelles 
totales de la ligne. Malgré la grande différence de raideur entre la ligne et l’éprouvette, la 
stabilisation thermique de la ligne et la ductilité du platine entre le mors (ligne) et le mors 
serrant de l’éprouvette peuvent expliquer cet écart entre la mesure de déformation via le 
déplacement de la traverse et la mesure optique. A cette température, la forte luminosité 
sature le capteur CCD du micromètre optique, rendant impossible le seuillage nécessaire à la 
mesure. L’emploi d’un filtre optique est ainsi justifié. Nous n’avions pas rencontré ce 
problème sur le banc de fluage dont la conception est identique. L’analyse des courbes de 
traction nous permet de mesurer la diminution des propriétés mécaniques (E, limite 
d’élasticité et Rm) en fonction de la température. Par rapport aux essais de Cormier [208], 
nous notons une ductilité beaucoup plus faible pour nos échantillons (16,4% <  < 
23,4% et 3,0% <  < 3,5%). Cet écart de ductilité peut s’expliquer par l’effet 
produit mince et en particulier par la proportion importante de porosités (26 mm-2) de taille 
moyenne 16 fois plus faible que l’épaisseur de l’éprouvette. Les pores de plus grands 
diamètres sont 5 fois plus petits que l’épaisseur de l’éprouvette. La taille relative de ces 
défauts par rapport à l’épaisseur de l’éprouvette constitue probablement l’origine des écarts 
de ductilité mesurés. 
 
Figure 5-13 : Essais de traction sur éprouvette Z.S. MC2 à l’état de réception. Observation de la 
macrostructure dendritique et de la microstructure / ’ 
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Nous avons mesuré les Rp0,2% et Rm pour les différentes températures. Les 
propriétés mécaniques monotones du MC2 ont déjà été identifiées à haute température sur 
matériau massif [208, 373]. C’est pourquoi, nous avons pu comparer nos résultats avec ceux 
de la littérature. Lors des essais mécaniques, nous avons imposé une vitesse de déplacement 
de la traverse de 2,5.10-3mm.s-1, ce qui correspond à une vitesse de déformation de 1,0.10-
4s-1 au niveau de la zone utile de l’éprouvette. Du fait de la raideur de la ligne, nous avons 
noté via l’emploi du micromètre optique une vitesse de déformation plus lente dans le 
domaine élastique de l’éprouvette. En régime élastique, les vitesses de déformation sont 
respectivement 2,8.10-5 et 4,1.10-5s-1 à 950°C et 1050°C. La vitesse de déformation dans le 
domaine plastique tend vers celle demandée (9,9. 10-5s-1). Nous avons reportés sur la Figure 
5-14 la limite d’élasticité (Rp0,2% sur la Figure 5-14.a)) et la contrainte maximale (Rm sur la 
Figure 5-14.b)) mesurées sur éprouvettes ultraminces (triangles) ainsi que les résultats des 
essais de Cormier [208] et Pessah [373]. L’ensemble de nos résultats est rappelé dans le 




Figure 5-14 : Propriétés mécaniques du MC2 à haute température : a) Rp0,2%, b) Rm 
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Dans l’intervalle de température au sein duquel les précipités ’ se dissolvent, le 
MC2 est sensible à la vitesse de déformation. En effet, Cormier a réalisé des essais à 
différentes vitesses de déformation et a noté une différence de comportement. Selon 
Cormier, la limite d’élasticité comme la résistance maximale, diminuent lorsque la vitesse de 
de déformation diminue. La réduction de la fraction volumique de phase ’ ainsi que les 
mécanismes physiques qui l’accompagnent perturbent les modes de déformation de telle 
sorte que la composante viscoplastique de la déformation contribue beaucoup plus tôt à la 
déformation macroscopique. En utilisant les données de Cormier, nous avons pu relier la 
limite d’élasticité  à la température d’essai et à la vitesse de déformation (  en °C et  
en s-1) :  
 
A l’aide de cette relation, nous avons pu comparer nos résultats à ceux de la 
littérature. Le problème de mesure optique à 1100°C, nous demande de borner la vitesse de 
déformation entre 4,8.10-5 < (s-1) < 1,0.10-4s-1. Cet encadrement correspond à 
l’extrapolation linéaire des essais à 950°C et 1050°C. A 950°C, la limite d’élasticité calculée 
provient de l’extrapolation de l’équation présentée ci-dessus. Nous notons que nos résultats 
sont systématiquement plus faibles que ceux de la littérature, avec un écart relatif maximal 
de 14%. Cet abattement des propriétés mécaniques peut provenir d’un effet de la matière 
(coulée) comme du banc d’essai développé dans le cadre de cette étude. Ainsi, nous avons 
listé différentes sources susceptibles d’expliquer cet abattement des propriétés mécaniques 
: 
- Un effet produit mince. La présence d’une surface et notamment d’une surface libre 
peut entraîner un abattement des propriétés mécaniques [89-93]. Cet effet a clairement été 
identifié sur matériaux polycristallins, monocristallins, de haute pureté ou alliés. Certains 
auteurs trouvent un abattement de l’ordre de 15% sur la limite d’élasticité [92, 100-102]. 
Cependant, la microstructure / ’, du fait de sa morphologie limite l’effet de surface libre car 
seuls les derniers couloirs débouchant en surface peuvent être affectés. Donc, même si un 
adoucissement local des propriétés peut être envisagé, il n’affectera qu’un à deux 
micromètres. C’est pourquoi, la perte de confinement lié aux effets de surface ne semble 
pas être à l’origine d’un tel abattement. 
- Une variation d’épaisseur. La contrainte a été calculée à partir de la moyenne de 5 
mesures d’épaisseur. En prenant en compte la section minimale mesurée sur chaque 
éprouvette, nous pouvons évaluer l’abattement en termes de contrainte locale à 1,5%, 3,1% 
et 2,3% aux températures respectives 950°C, 1050°C et 1100°C. La variation d’épaisseur ne 
permet donc pas d’expliquer à elle seule cet abattement des propriétés. 
- La porosité. Celle-ci, mesurée sur notre alliage (26mm-2), peut contribuer à la baisse 
des propriétés mécaniques. En effet, un défaut a un impact sur le comportement mécanique 
d’autant plus important que le produit concerné est mince. 
- Précédemment, nous avons évoqué le bimatériau dendrite/espace interdendritique 
(D/ID) auquel est associée une échelle que l’on doit mettre en regard de la dimension des 
éprouvettes. En effet, nous soupçonnons un effet composite dans le domaine de 
température de dissolution de la phase ’ que nous traiterons en Annexe 2. En considérant 
une dendrite comme une fibre renforçante et l’espace interdendritique comme la matrice, 
nous suggérons un effet du nombre de dendrites par unité de surface sur la réponse 
mécanique du composite « monocristallin ». La désorientation d’une dendrite vis-à-vis de la 
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direction de sollicitation mécanique peut engendrer à notre sens deux effets : l’un, se 
traduisant par l’anisotropie du comportement, via la désorientation entre l’axe de 
sollicitation et l’axe primaire de la dendrite. L’autre effet de cette désorientation impact 
directement la géométrie du composite (fibres longues/fibres courtes). En effet, les 
« fibres dendritiques » débouchent en surface, ce qui rend le composite à la fois à fibre 
courtes et longues alignées. Avec une désorientation de 8°, similaire à celle mesurée par 
Cormier [208], la longueur maximale d’une fibre est de 14,3 mm de long pour une largeur de 
2mm. Cette longueur correspond à 57% de la longueur de la zone utile de nos éprouvettes. 
La géométrie des éprouvettes utilisées par Cormier, est deux fois plus large et la zone utile 
deux fois plus courte. Ainsi, elle peut contenir des dendrites entières le long de la zone utile 
sur 2mm de large, les deux derniers millimètres étant à fibre courtes (Figure 5-15 : 
Macrostructure dendritique à l'échelle de l'éprouvette. Mise en valeur de l'effet composite 
D/ID à fibres courtes et longues (Figure 5-15). En termes d’épaisseur, notre géométrie 
d’éprouvette est 11,5 fois plus mince. Enfin, il faut noter que l’épaisseur de nos éprouvettes 
est également 2,5 fois plus faible que la taille du motif dendritique. De ce fait, une différence 
de comportement mécanique entre dendrite et espace interdendritique sera d’autant plus 
facilement perceptible avec ce type de géométrie. 
 
 
Figure 5-15 : Macrostructure dendritique à l'échelle de l'éprouvette. Mise en valeur de l'effet 
composite D/ID à fibres courtes et longues  
 
- Un échauffement local de l’éprouvette. Nous n’avons pas constaté de répétabilité 
quant à la position de la rupture le long de la zone utile de l’éprouvette. Les paramètres de 
régulation relevés lors des essais sont identiques pour les différents essais menés à la même 
température. C’est pourquoi, ce facteur ne semble pas être le facteur prépondérant vis-à-vis 
de l’abattement des propriétés mécaniques.  
- Un échauffement du capteur de force. Grâce au banc d’essais mécaniques à charge 
statique interne, nous avons constaté une variation de la force mesurée par le capteur de 
force lorsque sa température varie. En effet, du fait de la proximité entre l’éprouvette et le 
capteur de force (25 cm) et malgré l’interposition d’un écran thermique, ce dernier chauffe 
lors de maintien à haute température. A 31°C, le capteur indique une variation de -0,5 N par 
rapport à la valeur relevée à 22°C. Cette dérive permet d’expliquer un écart de -2 MPa sur 
une éprouvette de 130 µm d’épaisseur. Ce n’est donc pas ce phénomène qui explique les 
écarts de comportement mécanique observés. 
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950°C 2,8.10-5 477 483 1,2 
1050°C 4,1.10-5 280 326 14,1 
1100°C 4,8-10.10-5 225 242 -263 7,0-14,4 
 
2.3.  Essais de traction sur revêtement 
Nous avons prélevé des éprouvettes de type revêtement dans un système complet 
MC2 revêtu NiCoCrAlYTa à l’état de réception. L’épaisseur moyenne de ces éprouvettes varie 
entre 54 et 60 µm. Lors de l’amincissement, nous avons souhaité conserver les particules de 
surface et obtenir une rugosité comparable à celle d’une aube de turbines. C’est pourquoi, 
nous avons seulement écrêté la surface extérieure au papier SiC de grade P4000 (sur le 
dispositif d’amincissement, la finition diamant se faisant manuellement). La Figure 5-16 
illustre l’irrégularité de la surface du fait de la forte rugosité initiale. 
 
Figure 5-16 : Mise en évidence de la rugosité de l'éprouvette côté surface du système :                       
a) Observation de la tranche polie de l’éprouvette, b) Observation de la surface tiltée sur une 
éprouvette rompue 
Initialement, nous avions prévu de réaliser des essais de traction et de fluage dans 
la gamme de température 950°C-1100°C. Ceci s’est avéré impossible à réaliser dans la 
mesure où, compte tenu de l’épaisseur des éprouvettes et des propriétés mécaniques du 
revêtement, notre dispositif ne permettait pas d’appliquer des chargements inférieurs à 2N. 
Cette charge minimale appliquée à l’éprouvette de revêtement suffit à la plastifier et à la 
faire fluer lors de la montée en température. Ces essais sont comparables à de la traction 
évanescente. Nous avons reporté sur la Figure 5-17 la courbe de la déformation totale en 
fonction de la température pour un essai sur chaque banc (traction, fluage). Nous avons 
constaté une déformation maximale à rupture de 6 à 6,5% pour ces deux essais. Ces niveaux 
de déformation sont loin de la superplasticité ( ) de ce type de revêtement 
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rapportée par Wood et Taylor [28, 293]. Le fluage semble s’initier sous ce chargement 
mécanique (55MPa) dès 650-700°C. Boudot [190] a mesuré le coefficient de dilatation du 
NiCoCrAlYTa électrodéposé ainsi que l’évolution du module d’Young avec la température. 
Des relations polynomiales permettent de modéliser les deux comportements thermiques et 
mécaniques. 
- Evolution du module d’Young avec la température : 
 
- Evolution du coefficient de dilatation thermique avec la température : 
 
La somme de ces deux déformations (thermiques et élastiques) permet de mettre 
en évidence la contribution du fluage dans la réponse mécanique de nos échantillons jusqu’à 
1000°C. Nous pouvons aussi constater que nos résultats sont en accord avec ceux issus du 
calcul tant que le fluage ne participe pas à la déformation. Bien entendu, la contribution de 
la déformation de fluage dépend de la charge appliquée mais aussi de la rampe de 
chauffage. 
 
Figure 5-17 : Traction évanescente comparée à la déformation réversible théorique obtenue par 
Boudot [190] 
En service, le revêtement se déforme du fait de la déformation du substrat mais 
également par son propre écoulement sous l’effet de la force centrifuge lors de la rotation 
du disque. Au-delà de 950°C, la contribution du fluage du revêtement est relativement forte. 
Lors d’essais conventionnels de fluage sur système complet, l’allongement du revêtement 
n’est lié qu’à la déformation du substrat. Le revêtement relaxe rapidement les contraintes et 
ainsi, la reprise d’effort par le revêtement est très faible. Ce résultat peut expliquer l’absence 
d’effet du chargement mécanique sur les cinétiques d’oxydation et d’interdiffusion sur 
système complet (Chapitre 4 : Partie 2.2.a)).  
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Suite à l’incapacité de réaliser un essai de traction uniaxiale conventionnel dans la 
gamme de température 950-1100°C, nous avons réalisé des essais de traction sur 
revêtement à température intermédiaire. Nous avons imposé une vitesse de déformation de 
1,0.10-4s-1, vitesse identique à celle employée par Boudot. Nous avons ainsi réalisé des essais 
mécaniques sur éprouvettes de NiCoCrAlYTa d’une cinquantaine de micromètre d’épaisseur 
entre 650°C et 800°C. L’ensemble des courbes contrainte nominale-déformation nominale 
est reporté sur la Figure 5-18. Nous pouvons constater un effet de la température sur 
l’abattement des propriétés mécaniques (E, Rp0,2%, Rm) et une hausse de la ductilité. Les 
ductilités obtenues sont semblables à celles de Boudot sur produits plus épais. La ductilité 
croit significativement au-delà de 700°C. Ceci nous permet d’estimer la température de 
transition ductile-fragile aux alentours de cette température (DBTT : Ductile to Brittle 
Temperature Transition). L’accès à cette information est possible via l’emploi de bancs 
d’essais présentés dans le Chapitre 1 (Partie 2). Néanmoins, le banc d’essai développé au 
cours de cette thèse rend possible la caractérisation de l’allongement à rupture ainsi que la 
loi de comportement d’une telle microstructure issue d’un procédé de dépôt.  
 
Figure 5-18 : Courbes de traction aux températures intermédiaires sur éprouvettes de NiCoCrAlYTa 
extraites sur systèmes complets 
Boudot [190] a réalisé des essais mécaniques sur le même type de dépôt, plus épais 
(300 µm). Du fait de l’épaisseur des échantillons, ces essais ont pu être réalisés sur bancs 
d’essais conventionnels de traction. Nous avons comparé nos résultats à ceux obtenus par 
Boudot considérés comme une référence. Nous avons reporté et comparé les Rm et Rp0,2% 
aux différentes températures avec ceux obtenus sur produit épais (Figure 5-19). Nous 
pouvons constater que la limite d’élasticité et la contrainte à rupture décroissent de manière 
linéaire avec la température entre 650°C et 800°C. Cependant les résultats de nos essais 
mécaniques se situent 110MPa en dessous de ceux de Boudot. Ceci correspond à un écart 
relatif évoluant de 30 à 50% pour des températures d’essais de 650°C et 800°C. Cet 
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abattement des propriétés mécaniques est relativement conséquent. Nous pouvons 
cependant apporter différents éléments de réponse à cet effet : 
- Une préparation d’échantillon différente. En effet, Boudot a poli ses 
éprouvettes de manière à avoir un état de surface convenable. Nous avons 
conservé une certaine rugosité représentative de celle existant sur pale (Figure 
5-16). Pour son étude, elle a également enlevé les particules de surface qui 
constituent une couche que nous soupçonnons de moins bonne qualité en 
termes de propriétés mécaniques. (Chapitre 4 : Partie 2.2.a)). A ce sujet, les 
faciès de rupture montrent des différences de mode de rupture entre particules 
de cœur et particules de surface (Figure 5-20). Ces deux remarques suggèrent 
que la section portante des échantillons est plus faible que celle mesurée. En 
considérant la taille moyenne des particules de CrAlYTa à 7 µm, la perte de 
cohésion d’une ou de deux particules engendre un abattement respectif de 13 
et 26% pour une éprouvette de 54 µm d’épaisseur (12 et 23% pour une 
éprouvette de 60 µm). De plus, Si nous ajoutons à cela la rugosité de la surface 
de l’échantillon, la zone porteuse est encore plus faible. Le calcul des aires des 
crevasses amène à une réduction d’épaisseur de 10% supplémentaire pour une 
éprouvette de 54 µm d’épaisseur (9% pour une éprouvette de 60 µm 
d’épaisseur). De plus, cette rugosité induit des zones de concentration de 
contraintes néfastes pour la détermination des propriétés mécaniques. Ces 
observations et mesures expliquent la forte contribution de la rugosité de 
l’éprouvette et de la cohésion des particules d’extrême surface du revêtement 
sur l’abattement des propriétés mécaniques observé. 
 
- Une qualité de dépôt différente. La comparaison de nos travaux avec ceux de 
Raffaitin permet d’attester d’une moins bonne qualité de dépôt en termes 
d’oxydation et d’interdiffusion. Ces résultats ont été confirmés dans le cadre de 
la thèse de Goti [423]. Nous ne nous sommes pas intéressés au pourquoi de 
cette différence de qualité (taux de porosité, compacité, cohésion, etc.). 
Néanmoins, elle peut avoir un effet sur les propriétés mécaniques, les essais de 
Boudot étant antérieurs aux travaux de Raffaitin. 
 
- Une différence de thermique. Tout comme pour la zone substrat, nous ne 
pouvons pas écarter des problèmes inhérents au banc d’essais. En prenant en 
compte la réduction de zone porteuse liée à la cohérence et à la rugosité, nous 
avons pu calculer l’écart de température par rapport aux essais références de 
Boudot. Nous avons noté des écarts de 13°C, 19°C, 17°C et 17°C pour les 
températures de consigne respectives 650°C, 700°C, 750°C et 800°C. 
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Figure 5-19 : Comportement mécanique du NiCoCrAlYTa à température intermédiaire et 
comparaison avec résultats existants (Rp0,2% et Rm) 
 
Nous présentons sur la Figure 5-20 les faciès de rupture à différentes températures 
des éprouvettes de type revêtement. L’empreinte des particules est clairement visible sur 
ces faciès de rupture. Ceci confirme le caractère interparticulaire de la fracture. La tenue 
mécanique du revêtement est donc fonction de la tenue de la matrice liant les particules. 
L’épaisseur de revêtement affectée par ce mode de rupture est d’environ 15 micromètres. 
Cette épaisseur cumule vraisemblablement l’effet de rugosité et de manque de cohésion 
entre particules. Le faciès de rupture à 950°C est clairement différent de ceux obtenus aux 
températures inférieures. La morphologie particulaire n’est plus observable dans la zone 
porteuse ce qui témoigne d’une déformation granulaire plus importante à plus haute 
température. Nous n’avons pas trouvé de réelles différences de faciès de rupture entre les 
éprouvettes testées en dessous de 950°C, et ce malgré la transition de comportement 
ductile fragile. De plus, les différents faciès de rupture révèlent une porosité liée au procédé 
de dépôt.   
Chapitre 5 : Caractérisation du comportement mécanique à haute température des 






Figure 5-20 : Faciès de rupture des éprouvettes de type Z.R. pour différentes températures d'essais 
Un grandissement plus important permet d’illustrer les différences de mécanisme 
de rupture entre un essai à 700°C (Figure 5-21.a)) et un essai à 950°C (Figure 5-21.b)). Une 
forte ductilité est clairement observable à 950°C. Le composite particules - matrice n’est plus 
identifiable à haute température. 
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2.4.  Essais de traction sur zone d’interdiffusion 
L’obtention de ces éprouvettes est relativement délicate du fait du positionnement 
de l’interface et de l’épaisseur souhaitée sur une longueur aussi importante (35mm). Le 
chapitre 4 (Partie 3) faisait part de la microstructure et de la taille de la microstructure 
affectée par l’interdiffusion (20 µm). Soucieux de la réalisation de ces éprouvettes, nous 
avons réalisé des éprouvettes entre 36 et 39 µm d’épaisseur. C’est pourquoi, les éprouvettes 
comprennent la zone d’interdiffusion plus un excédent de matière (revêtement et/ou 
substrat). Nous avons pris le soin de limiter au maximum la proportion de revêtement. Ainsi, 
nous pouvons considérer un excédant de 15 µm de substrat sur chacune des éprouvettes. 
Dans la partie 1.1.  , nous avons présenté différents types de microstructures émergentes en 
surface de ces échantillons à savoir, une microstructure de type revêtement, interface 
criblée d’alumine, zone à croissance cellulaire (Figure 5-2). Nous présentons sur la Figure 
5-22 la cartographie de microstructure des différentes éprouvettes étudiées. Un code 
couleur a été utilisé par microstructure : 
- Rouge  Revêtement 
- Vert  Interface criblée d’alumine 
- Bleu  Zone à croissance cellulaire 
 
Figure 5-22 : Cartographies de l'interface revêtement substrat suite à la préparation des 
éprouvettes de type Z.I. 
Nous avons réalisé des essais mécaniques sur ce type de microstructure dans la 
gamme de température 950-1100°C. Nous présentons sur la Figure 5-23 l’évolution de la 
contrainte nominale en fonction de la déformation nominale pour les trois températures 
étudiées. Nous pouvons constater une baisse des propriétés mécaniques avec la 
température. Nous avons également rencontré un problème de mesure optique à 1100°C. 
C’est pourquoi nous avons reporté comme déformation celle de la traverse, surestimant 
ainsi la déformation de l’éprouvette. Pour ce qui est de l’allongement à rupture, un 
maximum est relevé à 1050°C.  
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Figure 5-23 : Courbes de traction à hautes températures sur éprouvettes de type zone 
d’interdiffusion extraites sur système complet MC2/NiCoCrAlYTa 
Ces essais sont originaux et ne peuvent pas être comparés à des résultats de la 
littérature, faute de résultats. Notre objectif étant d’évaluer l’effet de l’interdiffusion sur les 
propriétés du système, il nous paraît intéressant de comparer le comportement du substrat 
à celui de la zone d’interdiffusion. Dans un premier temps, en comparant les Figure 5-23 et 
Figure 5-13, nous mettons en évidence la moins bonne ductilité des échantillons de zone 
d’interdiffusion par rapport à celle du MC2. Ceci peut être associé aux spécificités de la 
microstructure de la Z.I (TCP, croissance cellulaire, etc.) ou encore à un effet de produit 
mince. Nous avons ensuite reporté les Rp0,2% et Rm pour le substrat et la zone 
d’interdiffusion sur la Figure 5-24. Nous constatons un abattement de la limite d’élasticité 
mais aussi de la contrainte à rupture dans le cas de la zone d’interdiffusion. La limite 
d’élasticité chute de 17%, 28% et 44% pour les températures respectives de 950°C, 1050°C et 
1100°C.  
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Figure 5-24 : Comparaison entre le comportement mécanique à haute température du superalliage 
et celui de la zone affectée par l'interdiffusion 
L’abattement énoncé ci-dessus est biaisé par la zone porteuse de substrat. C’est 
pourquoi, ces résultats d’essais peuvent être considérés comme la réponse d’un bi-matériau 
en sollicitation parallèle : le substrat et la zone affectée par l’interdiffusion (Figure 5-25). 
Nous nous sommes servi d’une loi d’homogénéisation de type Voigt pour extraire le 
comportement mécanique propre aux 20 µm de la zone affectée par l’interdiffusion.  
 
 
Figure 5-25 : Schématisation du 
système : MC2 + Z.I. 
Continuité de la déformation : 
 




Grace aux essais réalisés sur MC2 et sur le système, 
nous connaissons  et . Ainsi : 
 
Le calcul de  nous a ainsi permis d’évaluer plus précisément l’abattement des 
propriétés mécaniques liées à la zone d’interdiffusion. Ainsi, nous trouvons un abattement 
du Rp0,2% de 37%, 63% et 74% aux températures respectives de 950°C, 1050°C, 1100°C (à la 
place de 17%, 28% et 44%). Nous avons reporté dans le Tableau 5-2 les limites d’élasticité du 
MC2 et de la zone d’interdiffusion mesurées dans cette étude. Nous avons également 
rappelé la contrainte représentative vue par le profil d’aube de turbines pour la température 
correspondante. La limite d’élasticité de la zone d’interdiffusion est inférieure à la contrainte 
appliquée au-delà de 950°C. Le caractère non porteur de cette zone en fluage semble donc 
avéré. Néanmoins, l’analyse des essais de fluage sur MC2 revêtu donne lieu à une épaisseur 
non porteuse deux fois plus élevée du fait de l’interdiffusion. Cette épaisseur est supérieure 
à la taille de la microstructure affectée et aussi à l’épaisseur de nos éprouvettes. Comme 
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pour l’oxydation, nous pouvons nous poser la question du profil de diffusion et de l’injection 
de lacunes du fait de l’interdiffusion sur le comportement mécanique de la zone non 
affectée microstructuralement.  
Tableau 5-2 : Limite d'élasticité du MC2 et de la zone d’interdiffusion en regard du chargement 
mécanique représentatif d’un profil d’aube de turbines 






950°C 421 261 240 
1050°C 273 97 140 
1100°C 207 52 100 
2.5.  Synthèse des essais de traction : Estimation du gradient de propriétés  
Nous avons reporté sur la Figure 5-26 une synthèse des résultats (Rp0,2% et Rm) 
mettant en évidence le gradient de propriétés mécaniques lors d’essais de traction uniaxiaux 
à haute température et à température intermédiaire. Les valeurs ont été revues en prenant 
en compte les remarques justifiant l’écart par rapport aux essais de référence. Nous avons 
imposé une zone non porteuse de 15 µm sur les 70 µm de revêtement correspondant à la 
zone de faible cohésion et à la rugosité du revêtement. Pour la zone d’interdiffusion, nous 
avons reporté les résultats après correction par la loi d’homogénéisation. Pour le substrat, 
nous avons seulement pris en compte la section minimale d’éprouvette. 
 
 
Figure 5-26 : Mise en évidence du gradient de propriétés mécaniques du système MC2 revêtu 
NiCoCrAlYTa 
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2.6.  Gradient de propriétés physiques : Coefficient de dilatation thermique 
Lors des montées en température, nous avons également suivi la déformation liée à 
la dilatation thermique (Figure 5-27). La précharge de 2N amène une contribution 
mécanique qui peut s’avérer néfaste, notamment pour l’éprouvette de type revêtement. 
Nous avons abordé cet aspect dans la partie2.3. Nous avons ainsi pu mettre en évidence le 
gradient de coefficient de dilatation thermique entre chacune des zones. Le revêtement 
NiCoCrAlYTa se dilate plus que le MC2. Ce résultat est en accord avec les résultats trouvés 
dans la littérature [190, 382]. De plus, La zone d’interdiffusion présente un comportement 
intermédiaire. Tout comme pour la partie mécanique à haute température, il est important 
de retrancher le comportement thermomécanique du substrat pour n’avoir que celui de la 
zone d’interdiffusion.  
 
Figure 5-27 : Déformation de chacune des microstructures lors de la montée en température sous 
une précharge de 2N 
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 Synthèse  
Des éprouvettes ont été extraites en différents points du gradient de microstructure, à savoir 
le substrat, le revêtement et la zone d’interdiffusion. L’épaisseur respective de ces 
éprouvettes est de 126-130 µm pour le substrat, 54-60 µm pour le revêtement, 36-39 µm 
pour la zone d’interdiffusion. 
Soucieux de limiter les problèmes de surface à haute température, nous avons apporté un 
soin particulier à l’atmosphère d’essai. L’oxydation, surtout pour les alliages -alumino-
formeur, ou encore la sublimation affectent le matériau sous la surface et par là même 
perturbent les essais mécaniques. Ce problème est d’autant plus important que l’échantillon 
est mince. Le protocole d’essai présenté dans le Chapitre 3 semble optimal vis-à-vis de la 
caractérisation mécanique à haute température d’échantillons ultraminces. 
Nous avons réalisé des essais mécaniques sur éprouvettes ultraminces entre 650 et 1100°C. 
Les différentes microstructures constitutives du système ont pu être caractérisées. Nous 
avons clairement pu mettre en évidence l’abattement des propriétés mécaniques (Rp0,2% ou 
Rm : MC2 > Z.I. > NiCoCrAlYTa) ainsi que la différence de coefficient de dilatation thermique 
( MC2 < Z.I. < NiCoCrAlYTa).  
 Nous avons estimé l’abattement de la limite d’élasticité de la zone d’interdiffusion à 37%, 
63% et 74% de celle du substrat aux températures d’essais respectives 950°C, 1050°C et 
1100°C. Cette zone affectée épaisse de 20 µm possède donc des propriétés mécaniques non 
négligeables en « statique » mais inférieures à celles requises en fluage. C’est pourquoi, le 
caractère non porteur de cette zone à haute température justifie sa non prise en compte 
dans les calculs de comportement et d’endommagement. Les évolutions de microstructures 
dans cette tranche de 20 µm résultent de mécanismes dont les effets peuvent s’étendre au-
delà de cette zone, sans être pour autant observables via une évolution de microstructure. 
Les flux de lacunes liés à l’oxydation et à l’effet Kirkendall lors de l’interdiffusion 
revêtement/substrat peuvent encourager les phénomènes de montée des dislocations et par 















Conclusions et perspectives : 
 
La modification de composition chimique engendrée par l’interdiffusion des éléments 
d’alliage constitutifs du revêtement protecteur et du superalliage altère localement la 
microstructure et les propriétés mécaniques du système revêtu. Ces évolutions, qui se 
traduisent par la création d’un matériau à gradient de propriétés, opèrent lors du procédé 
de mise œuvre du système ainsi qu’au cours de son utilisation. Cette problématique a fait 
l’objet de nombreuses études sur éprouvettes massives et « parois minces » d’épaisseurs 
millimétriques. Notre étude avait pour objectif de caractériser les échelles des différentes 
strates constituant le gradient de microstructure et de mesurer les propriétés mécaniques 
locales de chacune des couches à différentes températures. Les échelles représentatives de 
chaque microstructure sont de quelques dizaines de micromètres. Pour accéder aux 
propriétés locales, la démarche adoptée a consisté à prélever des éprouvettes ultraminces 
dans des systèmes après élaboration ou vieillis à haute température avec ou sans 
chargement appliqué. Bien évidemment cet objectif n’a pu être atteint qu’en développant 
de concert une méthode de prélèvement et des machines d’essais adaptées à ce type 
d’échantillons. Arrivés au terme de cette étude, nous sommes en mesure de dresser un 
certain nombre de conclusions. 
 
La caractérisation microstructurale du système à gradient de microstructure a permis 
de rendre compte de l’interaction entre les évolutions microstructurales du superalliage et 
celles du revêtement dans la formation de la zone d’interdiffusion. La réorientation des 
radeaux de type P à N a été clairement mise en évidence sous l’action combinée de la 
température et de la contrainte. Ce constat a été fait aussi bien au niveau de la zone 
d’interdiffusion qu’au niveau de la zone affectée par l’oxydation. La réorientation est rendue 
possible par la cohabitation des deux types de microstructures (N et P). En effet, la 
microstructure stabilisée par l’état de contraintes (type N) consomme progressivement les 
radeaux de type P. L’effet d’une modification locale de la composition chimique, provenant 
essentiellement de l’aluminium et du chrome, modifiant l’écart paramétrique ne peut être 
écarté faute de mesures précises de la composition chimique à cette échelle.  
 
Les revêtements NiCoCrAlYTa sont alumino-formeurs dans la gamme de température 
étudiée dans ce travail. La compétition entre l’interdiffusion avec le substrat et la diffusion 
associée à la croissance de la couche d’oxyde donne lieu à une microstructure stratifiée au 
sein de cette zone. La cinétique d’oxydation, qui est ou devient prépondérante par rapport à 
celle de l’interdiffusion entraîne une inversion du flux d’aluminium lorsque le substrat 
devient plus riche en aluminium que le revêtement. L’occurrence de phases au niveau de la 
zone d’interdiffusion est alors modifiée et la croissance de cette zone a lieu. De ce fait, la 
durée de vie du revêtement est dictée par l’oxydation et non par l’interaction avec le 
substrat. Le vieillissement du revêtement à haute température, différent de celui observé 




par Raffaitin, peut être dû à une différence de qualité du dépôt. En effet, malgré le fait que 
la composition chimique du revêtement respecte les spécifications, les résultats obtenus 
dans le cadre de notre étude attestent d’une moindre qualité du revêtement 
comparativement à celui étudié dans le cadre de la thèse de Raffaitin.  
 
Pour les vieillissements à 950°C, nous avons mis en évidence une contraction de la 
zone d’interdiffusion en fonction du temps du fait de la réorientation des radeaux sous 
chargement mécanique. A plus haute température, l’interdiffusion plus importante donne 
lieu à la croissance de la zone de substrat affectée par l’interdiffusion. 
 
Nous avons également pu mettre en évidence une croissance cellulaire dans une 
zone écrouie par usinage suite à des vieillissements à des températures supérieures à 950°C 
et ce, malgré l’absence de revêtement. Les contraintes internes issues de l’usinage sont 
inférieures à celles engendrées par l’étape de sablage. Elles sont néanmoins suffisantes pour 
permettre une recristallisation en surface. Ce comportement peut faire l’objet d’études au 
niveau des pieds de sapin des aubes de turbines. 
 
Nous avons comparé les échelles des zones affectées par l’oxydation et par 
l’interdiffusion, à celle considérée comme non porteuse de la charge mécanique lors d’essais 
de fluage sur éprouvettes paroi minces. L’échelle de la « zone affectée » mécaniquement, 
estimée via la modification des propriétés mécaniques est largement supérieure à celle 
associée aux modifications microstructurales. Ceci semble suggérer un effet induit par 
l’injection de lacunes résultant de l’équilibrage des flux de matière impliqués dans le 
processus d’interdiffusion. Ce constat a également été fait dans le cadre de la thèse de 
Dryepondt, mais pour une injection de lacunes liée à l’oxydation pour ce dernier. 
 
Pour atteindre l’objectif de caractérisation mécanique locale, une technique de 
prélèvement de matière dans ces zones d’épaisseurs microniques a été mise au point. Les 
épaisseurs visées ont été dans la mesure du possible définie de façon à être représentatives 
des différentes microstructures du système. Des éprouvettes ultraminces de 20 µm 
d’épaisseur ont pu être extraites avec une variation d’épaisseur de l’ordre du micromètre et 
ce, sur des échantillons aux dimensions relativement grandes (quelques dizaines de 
millimètres de long). De plus, l’emploi de marqueurs microstructuraux pour le 
positionnement des prélèvements a permis d’extraire rigoureusement les éprouvettes dans 
les zones souhaitées, à moins de cinq micromètres près. Des éprouvettes ont pu être 
extraites dans les différentes zones du système à gradient de microstructure. Il convient 
ensuite de tester mécaniquement ces éprouvettes à haute température à l’aide d’essais 
également développés ex-nihilo dans le cadre de cette thèse. 
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Deux bancs d’essais mécaniques ont été spécialement développés dans le cadre de 
cette étude pour réaliser des essais de fluage et de traction sur ces échantillons ultraminces. 
Ces essais ont été réalisés sous atmosphère contrôlée jusqu’à 1200°C. Le développement 
des bancs d’essais et de ses conditions d’utilisation est une partie importante des efforts 
consacrés à cette thèse. L’amarrage des éprouvettes ultraminces destinées à des essais à 
haute température s’est avéré délicat. La solution proposée et validée correspond à un mors 
serrant. Le choix des matériaux constitutifs du mors doit être en adéquation avec les 
propriétés mécaniques et physiques du mors (dilatabilité). Conscient de l’altération des 
propriétés mécaniques du fait des dégradations surfaciques, un soin particulier a été 
apporté à l’atmosphère utilisée lors des essais mécaniques à haute température. En effet, les 
conditions environnementales ont été optimisées de façon à limiter les effets induits par 
l’oxydation sur le comportement mécanique d’éprouvettes aussi minces (zone de déplétion 
en précipités, injection de lacunes). Bien entendu, le protocole doit être adapté en fonction 
du matériau à étudier. Les modifications du protocole concernent particulièrement le couple 
température/temps de maintien sous vide pour la désorption de l’eau et celui pour 
l’appauvrissement en oxygène après injection d’argon haute pureté. Lors des multiples 
tentatives impliquant différentes atmosphères, nous nous sommes rendu compte de 
l’impact de problèmes physiques tels que la sublimation des éléments d’alliage à haute 
température et sous vide, l’oxydation due à la désorption d’eau des surfaces de l’enceinte et 
de la ligne de traction. Ces différents problèmes ont été réglés.  
 
Des essais mécaniques ont été réalisés sur des éprouvettes ultraminces entre 650 et 
1100°C et ce, sur les différentes microstructures constitutives du système MC2 revêtu 
NiCoCrAlYTa. Ces essais rendent compte du comportement intermédiaire de la zone 
d’interdiffusion aussi bien mécaniquement (Rp0,2% ou Rm : MC2 > Z.I. > NiCoCrAlYTa) que 
physiquement ( MC2< Z.I.< NiCoCrAlYTa). Les propriétés obtenues sur éprouvettes ultraminces 
en superalliage et en revêtement sont légèrement inférieures à celles établies sur des 
éprouvettes massives. Ces premiers essais sur éprouvettes ultraminces ont permis 
d’entamer la constitution d’une base de données, inexistante jusqu’à ce jour, relatives aux 
strates constituant le gradient de microstructure. 
 
Les propriétés mécaniques de la zone d’interdiffusion sont non négligeables en 
statique à haute température, contrairement à celles du revêtement. Néanmoins, l’évolution 
de la limite d’élasticité de cette zone avec la température justifie pleinement le choix de la 
considérer comme non porteuse en fluage.  
 
Pour ce qui concerne le superalliage, les différences de microstructure / ’ entre 
dendrite et espace interdendritique suggèrent un effet composite dendrite/interdendrite 
dans le domaine de température correspondant à la dissolution de la phase ’. Les essais de 
fluage obtenus sur éprouvettes d’épaisseur inférieure au motif dendritique ont permis de 
révéler le caractère renforçant de la dendrite. Ce renforcement peut s’expliquer par les 




couloirs de matrice  plus étroits en cœur de dendrite et à la différence de composition 
chimique en tungstène notamment entre ces deux régions. Le tungstène peut avoir un rôle 
renforçant sur les propriétés de la solution solide . 
 
L’interprétation des essais sur éprouvettes minces reste délicate en particulier du fait 
des effets d’épaisseur sur les propriétés. Afin d’apprécier ces effets, nous avons effectué une 
campagne d’essais au cours de laquelle six états métallurgiques d’un même matériau (alliage 
718) ont été explorés. L’objectif était de déterminer l’épaisseur critique en dessous de 
laquelle le comportement de l’éprouvette mince s’écartait du comportement d’une 
éprouvette massive. Trois variables microstructurales ont été étudiées : la taille de grain, 
une solution solide et une solution solide durcie par précipitation. L’incompatibilité de 
déformation entre grains pour les échantillons durcis par précipitation se traduit par une 
épaisseur seuil pour la transition de comportement polycristal  multicristal moins sensible 
à la taille de grain, comparativement aux échantillons en solution solide.  
 
La technique développée dans le cadre de ce travail de thèse peut facilement se 
transposer à la caractérisation de nombreux systèmes à gradients de propriétés (matériaux 
revêtus, dégradations surfaciques par oxydation/corrosion, traitements de surfaces, 
usinages, etc.). Malgré le faible volume de matière testé, elle permet d’accéder au 
comportement d’un échantillon statistiquement représentatif dans la mesure où le volume 
sollicité intègre les inévitables hétérogénéités de microstructure. Du fait des faibles volumes 
de matière nécessaires pour conduire un essai, cette technique de caractérisation peut 
concurrencer de nombreux moyens d’essais conventionnels. A titre d’exemple, des essais 
mécaniques ont également été réalisés sur de la matière extraite d’une aube de turbines. De 
plus, les techniques développées dans cette étude ouvrent de nouvelles perspectives de 
caractérisations nécessaires à la simulation du comportement à l’échelle micrométrique des 
























Annexe 2 : Mise en évidence d’incompatibilités de déformation 
à haute température dans un superalliage monocristallin à base 
de nickel 
3.   Résumé 
 
Une étude à l’échelle mésoscopique du comportement en fluage d’un superalliage 
monocristallin comme biphasé dendrite/interdendrite constitue l’objet de cette étude. Le 
niveau de ségrégation chimique analysé en microsonde de Castaing a été mis en regard 
d’hétérogénéités de déformation à l’échelle de la dendrite suite à des essais de fluage sur 
éprouvettes ultraminces. La quantification de cette incompatibilité de déformation a pu être 
mise en évidence par interférométrie optique. Les axes primaires de dendrites semblent 
avoir un comportement renforçant lors d’essais mécaniques à haute température.  
 
1.   Introduction 
 
L’utilisation de superalliages à base de nickel monocristallin pour réaliser des 
éléments de structure fortement sollicités comme les pales de turbines haute pression [195] 
est, à ce jour, la seule solution industrialisée. La structure dendritique, liée au procédé de 
fabrication, constitue une hétérogénéité dont le poids, en termes de comportement 
thermomécanique, est d’autant plus important que le produit concerné est mince. 
Cependant, dans la plupart des cas, le dimensionnement des éléments de structure repose 
sur des données établies à partir d’essais réalisés sur éprouvettes massives [181, 198]. Les 
résultats de ces essais permettent d’identifier des lois de comportement qui homogénéisent 
la réponse de la microstructure à l’instar de ce que l’on constate sur un polycristal 
comparativement au comportement d’un grain unitaire. L’optimisation progressive de la 
réponse macroscopique de ces matériaux est en grande partie due aux nombreuses 
recherches dédiées à l’étude des mécanismes de déformation [77, 79, 427] révélant le rôle 
fondamental de l’état métallurgique et en particulier celui joué par l’interface / ’ [225, 227, 
236]. Dans ce type d’approche, l’échelle considérée est généralement celle d’un matériau 
biphasé / ’. L’échelle intermédiaire, consistant à considérer le matériau comme un 
composite associant des dendrites et le matériau constitutif des espaces interdendritiques, 
constitue le cadre de la présente étude. L’objectif est ici de révéler, si elles existent, les 
différences de comportement entre ces deux matériaux via la mise en œuvre d’essais de 
fluage à haute température sur des éprouvettes dont les épaisseurs sont comparables ou 
inférieures à la période du réseau de dendrites. Des essais de fluage sur éprouvettes 
d’épaisseur micrométrique ont déjà été réalisés dans différentes atmosphères [19, 20, 371] 
et afin de mettre en évidence l’impact de l’environnement sur le comportement mécanique 
d’une aube de turbines [5, 36]. Ainsi, afin d’éviter la contribution des effets d’oxydation sur 
le comportement, les essais rapportés dans la présente étude ont été conduits sous 
atmosphère contrôlée. Il faut cependant mentionner ici que la formation d’un film d’alumine 
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à la surface des éprouvettes est inévitable mais sans conséquences majeures sur le 
comportement mécanique [37]. 
 
2.   Le matériau 
 
Le matériau utilisé dans cette étude est un alliage de première génération, le MC2, 
dont la composition est la suivante (en % massique) : Ni-8.0Cr-5.0Co-2.0Mo-7.8W-5.0A1-
1.5Ti-6.1Ta. Un barreau de 20 mm de diamètre et 170 mm de longueur a été élaboré par 
solidification dirigée selon la direction cristallographique <001>. Les traitements thermiques 
standards (1300°C-3h + Refroidissement Air (R.A.) – 1080°C-6h + R.A. – 870°C-20h + R.A.) ont 
été appliqué au barreau afin de mettre en œuvre une microstructure optimisée vis-à-vis de 
la résistance au fluage à haute température. Du fait des conditions de solidification (gradient 
thermique, vitesse de tirage et géométrie du moule), le réseau dendritique peut être décrit 
par une distribution en quinconce. Malgré le traitement d’homogénéisation appliqué, la 
différence de composition chimique entre dendrite et espace interdendritique est suffisante 
pour être détectée au MEB en électrons rétrodiffusés (Figure A2-2). Profitant de cet effet, 
une distance moyenne de 330 µm entre axes primaires de dendrites a pu être déterminée 
par analyse d’images. Les bras secondaires sont, quant à eux, espacés de 130 µm. 
 
Figure A2-2 : Répartition des dendrites mise en évidence au MEB en électrons rétrodiffusés :                  
a) Observation normale à la sollicitation mécanique (TL-TC), b) Observation de la surface de 
l'échantillon (TL-L) 
3.   Préparation des éprouvettes 
 
Les éprouvettes de fluage (Lzone utile=20 mm et ezone utile=2 mm ont été prélevées par 
électro-érosion dans le sens long du barreau de manière à être sollicitées suivant l’axe [100] 
puis rectifiée 200 µm sur chaque face et tranche. Cette deuxième étape de la procédure 
d’usinage permet d’éliminer la zone affectée par le procédé d’usinage au fil. Finalement, les 
tranches des éprouvettes sont polies jusqu’au papier SiC de grade P4000. Une 
désorientation maximale de 2,1° entre l’axe de sollicitation et l’axe des dendrites a été 
enregistrée. Enfin, la largeur et l’épaisseur des éprouvettes ont été usinées parallèlement 
aux bras secondaires de dendrites (SDA). Les échantillons sont ensuite amincis à l’aide d’une 
machine de rodage CL50 couplée un Jig P5GT dans le but contrôler de l’épaisseur abrasée 
comme le parallélisme entre faces. Une procédure d’amincissement puis de polissage à 
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l’aide de particules de diamant de 3 µm puis 1 µm a été définie et optimisée afin de limiter 
les contraintes résiduelles générées lors du polissage mécanique. Les échantillons résultant 
de l’amincissement ont des épaisseurs allant de 50 et 170 µm +/- 2 µm, inférieures à la 
période du motif dendritique. Quelle que soit l’épaisseur d’éprouvette, l’écart à l’épaisseur 
moyenne est toujours inférieur à 4%. L’identification de la loi de comportement de type 
Norton sur éprouvette massive MC2 à 1100°C permet d’estimer l’impact de cette variation 
d’épaisseur sur la vitesse de fluage secondaire. Dans l’hypothèse où l’épaisseur n’a pas 
d’effet sur la loi de comportement, le facteur multiplicatif de vitesse de fluage secondaire de 
est de 1+/-0.3.  
4.   Caractérisation des ségrégations chimiques  
 
L’homogénéité de la composition chimique au sein de la microstructure a été 
étudiée via l’utilisation d’analyses par microsonde Cameca SX-50 (EPMA). Les conditions 
d’analyse adoptées (15kV, 20nA) permettent d’évaluer la composition chimique avec une 
précision de 300ppm. Une calibration a préalablement été effectuée sur chaque élément 
constitutif de l’alliage à partir de standards réels. Les interactions entre le tungstène et le 
tantale ont été prises en compte lors de l’analyse quantitative. Un arrangement périodique 
de points de mesure permet de quadriller le motif dendritique. Un volume de 8 µm3 est 
analysé en chaque pointé. Ce volume, comprenant environ une centaine de précipités ’, est 
statistiquement représentatif de la fraction volumique des deux phases. Sur la Figure A2-3 
sont présentées des cartographies élémentaires des éléments (W, Ti, Ta). La concentration 
(% mass) des constituants apparaît sur les cartes en niveau de gris. Les zones les plus foncées 
correspondent aux concentrations chimiques maximales. On remarque que le motif 
dendritique est clairement visible à travers ces différentes cartographies. 
 
Figure A2-3 : Distribution des éléments d’alliage à l’échelle de la dendrite (EPMA en % mass.) 
Le coefficient de distribution par éléments (Ki) est calculé à l’aide de la méthode 
utilisée pour quantifier le niveau de ségrégation pour les alliages bruts d’élaboration [242]. 
Ce paramètre correspond au ratio entre la composition (en % massique) entre le cœur de 
dendrite et l’espace interdendritique. L’analyse révèle un enrichissement en nickel 
(KNi=0,98), tantale (KTa=0,88) et titane (KTi=0,91) de la région interdendritique, alors que le 
tungstène (KW=1,25), ségrège dans les cœurs de dendrites et les bras secondaires. Bien que 
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ces valeurs soient relativement proches de 1, cette distribution des éléments d’alliage reste 
en accord avec celle observée sur matériaux bruts de solidification [203, 240]. Bien entendu 
le traitement de vieillissement atténue les écarts de composition par rapport à l’état brut de 
solidification. L’importance de ces éléments d’alliage sur le comportement en fluage et la 
stabilité thermique de la microstructure à haute température justifie notre choix de 
considérer le matériau comme une structure biphasée à l’échelle mésoscopique. 
5.   Hétérogénéités microstructurales à cette échelle de ségrégations 
chimiques  
 
Nous avons effectué un maintien d’1h à 1100°C sans chargement mécanique suivi 
d’une trempe à l’azote liquide. L’objectif est d’estimer la microstructure d’équilibre à haute 
température entre dendrite et sillon interdendritique. La microstructure / ’ a été observée 
et quantifiée en regard de sa localisation sur le motif dendritique. 50 clichés MEB ont été 
analysés, chacun des clichés contenant entre 200 et 300 précipités. La fraction surfacique de 
précipités ’, la taille des précipités et la largeur des radeaux ont été mesurées à des 
positions régulièrement espacées à l’échelle dendritique. Des écarts non significatifs ont été 
constaté pour la fraction surfacique de précipités ’ entre le cœur de dendrite (48,5 < f ’(%) 
< 60,6 et f ’moy(%) = 53,5) et la région interdendritique (46,3 <  f ’(%) < 61,2 et 
f ’moy(%)=53,4). En point de comparaison, nous pouvons rajouter que la fraction surfacique 
de phase ’ est de 70% à l’état de réception. Cependant, des différences de morphologies 
ont été notées en termes de taille de précipités ’ et de largeur de couloirs  (Figure A2-4).  
 
Figure A2-4 : Microstructure / ' après un maintien d’1h à 1100°C sans contrainte : a) Cœur de 
dendrite, b) Région interdendritique. 
La microstructure à cœur de dendrite est très semblable à celle de la microstructure 
dite « état de réception » (Figure A2-4.a)). Les coins des précipités sont légèrement plus 
émoussés et arrondis mais la morphologie des précipités reste tout de même cuboïdale avec 
de arrêtes droites. La microstructure / ’ en sillon interdendritique est plus affectée (Figure 
A2-4.b)). Même si certaines régions semblent fortement comparable à la microstructure à 
l’état de réception, nombreux sont les précipités ’ qui ont perdu leur morphologie cubique 
parfaite au détriment de contours plus arrondis et même dentelés. 
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La taille moyenne des précipités ’ (e ’) mesurée pour chaque cliché est reportée sur 
la Figure 4.9 à l’aide d’une échelle en niveau de gris. Les zones le plus foncées correspondent 
à des précipités plus grossiers. Les bras secondaires ressortent particulièrement bien de ces 
analyses de part les différences de tailles entre cœur de dendrite (310,1 < e ’(nm) < 335,9 et 
e ’moy (nm) =321,2) et sillon interdendritique (320,4 < e ’(nm) < 382,7 et e ’moy (nm) =346,0). 
Une évolution similaire a été constatée pour les largeur des couloirs ’. 
6.   Essais de fluage à haute température sur produits minces 
 
Des essais de fluage (1100°C-100MPa) ont été effectués sur des éprouvettes de 
différentes épaisseurs. Les résultats de ces essais présentés sur la Figure A2-5 montrent une 
dispersion importante des résultats. Cette dispersion est bien plus importante que celle 
imputable à un effet d’irrégularité d’épaisseur ou encore à l’incertitude sur le chargement 
appliqué. Les vitesses de fluage secondaire mesurées varient entre 5,9.10-5 et 5,7.10-3h-1. La 
moyenne logarithmique des essais étant située à 2,8.10-4h-1. Deux ordres de grandeurs 
caractérisent cette dispersion. Au vue des résultats, la dispersion ne semble pas être 
dépendante de l’épaisseur. Les moyennes logarithmiques des vitesses de fluage secondaire 
sont 2,1.10-4h-1, 1,8.10-4h-1 et 5,8.10-4h-1 pour les épaisseurs respectives 170 µm, 70 µm et   
50 µm. 
 
Figure A2-5 : Essais de fluage à 1100°C-100MPa pour différentes épaisseurs de MC2 
Cependant, l’observation des surfaces des échantillons au microscope électronique 
à balayage en électrons rétrodiffusés montre un paysage dendritique différent d’une 
éprouvette à une autre (Figure A2-6). Du fait de l’épaisseur des échantillons inférieur au 
motif dendritique, le nombre d’axe primaire de dendrite peut être estimé et corrélé aux 
valeurs de vitesses de fluage secondaire.  
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Figure A2-6 : Observation des surfaces des échantillons de 170 µm d'épaisseur présentant des 
vitesses de fluage secondaire différentes (Plan L-TL) 
Par une approche composite, en considérant les axes primaires de dendrites 
comme des fibres longues et la région interdendritique comme la matrice, plus il y a de 
fibres dans la section de l’échantillon, plus la vitesse de fluage secondaire est faible. De ce 
fait, pour une même contrainte appliquée, la valeur de la vitesse de fluage secondaire suit 
une loi puissance en fonction du nombre de cœurs de dendrites contenus dans la section 
d’éprouvette. 
, avec  = -5.7 and  = 5.5h-1  
Le comportement correspondant à une éprouvette massive a également été 
reporté sur la Figure A2-5 (1,5 mm). Sous cette condition de fluage, l’échantillon d’1,5 mm 
d’épaisseur à une vitesse de déformation 17 à 50 fois inférieure à celles constatées sur 
échantillons ultraminces. La tendance des échantillons ultraminces à être beaucoup plus 
sensibles au dommage peut être attribuée à l’analogie entre fibres longues (éprouvettes 
épaisses) et fibres courtes (éprouvettes ultraminces). La porosité de fonderie et celle issue 
du traitement thermique d’homogénéisation sont connues pour être néfaste vis-à-vis du 
comportement en fluage. Cette porosité a été observe sur différents faciès de rupture des 
échantillons ultraminces. Cependant, ces pores se situent en région interdendritique. Ces 
défauts viennent donc affaiblir la « matrice » comparativement aux « fibres » à l’échelle 
mésoscopique. La densité de pores dans une section d’échantillon est proportionnelle au 
pourcentage volumique de région interdendritique, et donc inversement proportionnelle à 
la fraction de cœurs de dendrites. Cette différence de comportement entre dendrites et 
région interdendritique est biaisée par la répétition du motif dendritique sur échantillons 
épais. Cependant, cette considération doit être prise en compte dans le dimensionnement 
des parois minces d’aubes de turbines. 
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7.   Analyse topographique post mortem des échantillons 
 
A l’issue des essais, une analyse topographique de la surface a été réalisée en 
effectuant tour à tour des observations en microscopie optique et des analyses par 
interférométrie laser. La topographie de l’échantillon est sensée révéler, si elles existent, les 
hétérogénéités de déformation. La qualité des images nous a incités à compléter l’étude par 
un essai de fluage dédié à l’observation ultérieure de la surface. Les conditions d’essai que 
nous avons choisies sont : (1100°C-140MPa) sur une éprouvette de 195 µm d‘épaisseur. 
L’observation en microscopie optique (contraste Nomarsky) de la surface de cette dernière 
éprouvette met en évidence des différences d’altitude réparties périodiquement (Figure A2-
7). Ces niveaux de rugosité, qui révèlent la microstructure, suggèrent des hétérogénéités de 
comportement entre cœur de dendrite et espace interdendritique. Le niveau de rugosité est 
d’autant plus important que la zone observée est proche de la zone de rupture. Cette 
observation est en accord avec le phénomène de localisation observé sur MC2 durant un 
essai de fluage isotherme sur éprouvettes massives [428]. L’observation plus détaillée de 
l’image met en évidence trois bandes repérées par des lignes pointillées sur la Figure A2-6 
dont la rugosité est relativement faible vis-à-vis des zones adjacentes. Ces bandes sont 
légèrement désorientées vis-à-vis de l’axe de sollicitation mécanique. L’observation de ces 
zones de faibles rugosités en microscopie électroniques à balayage en électrons 
rétrodiffusés a permis de les identifier comme axes primaires de dendrite. La déformation 
semble être localisée entre ces bandes, où une périodicité de la rugosité est également 
constatée. Cette période a été mesurée et correspond à la distance entre bras secondaires 
de dendrite soit environ 130 µm.  
 
Figure A2-7 : Hétérogénéité de déformation observe sur un échantillon après fluage              
(microscope optique) 
La topographie locale de cet échantillon a été étudiée à l’aide d’un interféromètre 
optique Zygo1000. La zone analysée avec un grandissement x10 est une surface de 530 par 
700 µm. La résolution en z de cette analyse est de 10 nm. Ce niveau de précision est 
largement suffisant pour détecter les changements d’altitude à cette échelle. La zone 
analysée par interférométrie, située à 2,5 mm de la zone de rupture, a ensuite été analysée 
au MEB en électrons rétrodiffusés dans le but de corréler le niveau de rugosité à la 
Annexe 2 : Mise en évidence d’incompatibilités de déformation à haute température dans 




localisation sur le motif dendritique (Figure A2-8). On remarque que la rugosité est minimale 
le long des axes primaires de dendrites (1 µm) et maximale entre elles (4 µm). En 
considérant l’axe primaire de dendrite comme référence d’altitude, le profil de part est 
d’autre de la dendrite peut être négatif ou positif selon sa position sur le motif dendritique. 
Les zones en creux et celles en crêtes correspondent respectivement aux régions 
interdendritiques et aux bras secondaires de dendrite. 
 
Figure A2-8 : Analyse en interférométrie optique 
Cette topographie de surface ne peut pas être imputée à une dilatation 
différentielle entre le cœur de dendrite et l’espace interdendritique dans la mesure où cette 
inhomogénéité s’amplifie avec la déformation. Il en est de même pour ce qui concerne la 
différence de cinétique de dissolution de la phase ’ qui s ‘accompagne d’un changement de 
volume [389, 418]. Cette topologie est clairement attribuée à un niveau de déformation 
différent entre ces deux zones attestant d’un effet composite de type 3 barres. La phase 
interdendritique semble présenter une résistance au fluage plus faible que la dendrite. La 
distribution des éléments d’alliage et en particulier celle du tungstène est très probablement 
à l’origine de cette différence de comportement. Cette hétérogénéité microstructurale a 
déjà été observée [331, 343, 388, 389]. Elle peut être associée à une évolution du misfit 
entre les deux zones [225, 227, 236, 247]. De plus, des tailles différentes de précipités ont 
été mises en évidence après traitements standards [211]. Nathal et Murakumo [39, 390] ont 
montré l’influence de ce paramètre sur la réponse en fluage. Ce caractère « bi-phasé » 
génère très probablement une redistribution des contraintes durant l’essai de fluage de 
sorte qu’une paroi mince sollicitée dans ces conditions pourrait suivant l’orientation du 
chargement mécanique par rapport à ces éléments de microstructure subir des effets de 
localisation, néfastes à sa tenue en service. 
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8.   Précipitation de phases TCP lors de maintiens long à haute température 
 
Les essais supérieurs à 15h présentent en surface des différences de brillance entre 
dendrite et espace interdendritique, observable à l’œil nu. Certains échantillons ont été 
observés au MEB en électrons rétrodiffusés (Figure A2-9.a) et Figure A2-9.b)). Une 
précipitation fine de TCP, riches en éléments lourds (W, Mo, Cr, Co, Ta), recouvre les motifs 
dendritiques. La précipitation est d’autant plus dense que la concentration en tungstène est 
élevée. La Figure A2-9.c) révèle l’occurrence de ces phases TCP en subsurface et donc dans le 
volume. Nous avons constaté ces phases dans le volume d’éprouvette « massive » lors de 
maintien à 1050°C et non à 1100°C, notamment pour des temps cours. En effet, la 
proportion de ces phases fines décroit fortement de 50 à 150h de maintien à 1050°C. Nous 
n’avons pas étudié sur matériaux massifs la microstructure à cœur pour des temps de 
maintien inférieurs à 50h, que ce soit à 1050°C ou à 1100°C. C’est pourquoi, nous ne 
pouvons pas exclure la formation puis la disparition de ces phases en volume en début 
d’essai de fluage. Nous ne pouvons pas conclure sur l’origine de cette précipitation (effet de 
surface lié à l’atmosphère d’essai ou effet de volume du matériau). Si cette précipitation 
provient de l’atmosphère d’essai, cette précipitation va impacter les propriétés mécaniques 
locale du matériau que l’on souhaite caractériser (incompatibilité de déformation, 
adoucissement de la solution solide, réduction de la ségrégation dendrite/interdendrite). Il 
serait intéressant de connaître l’origine de cette transformation de phases et de pallier à ce 
problème. Si la composition chimique est à l’origine de cette précipitation, celle-ci ne peut 
être empêchée. En considérant ces phases comme un défaut, l’effet de ce défaut est 
d’autant plus impactant que le produit est mince.  
Les points noirs visibles sur la Figure A2-9.b) semblent correspondre à de l’alumine. 
Ainsi, l’atmosphère n’empêche pas la formation de l’alumine mais diminue 
considérablement sa croissance. 
 
Figure A2-9 : Précipitation à l'échelle dendritique de phases TCP à la suite d'essais de fluage 
1100°C-100MPa : a) Vue mésoscopique de la surface après 13h d’essais,                                                 
b) Grandissement dans un bras secondaire de dendrite émergent en surface (13h),                                                                              
c) Coupe transverse d’une éprouvette après 35h d’essais 
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9.   Conclusion 
 
Des essais mécaniques à haute température sur éprouvettes minces (50-200 µm) 
extraites de barreaux de superalliage monocristallin ont pu être réalisés et montrent 
l’hétérogénéité de comportements en fluage existant entre cœur de dendrite et espace 
interdendritique. Les épaisseurs explorées inférieures à la taille du motif microstructural 
permettent de contrôler la contribution de l’un ou l’autre des deux éléments de la 
microstructure. Les résultats obtenus montrent que les axes primaires de dendrite jouent un 
rôle renforçant dans la microstructure « composite » du superalliage. Pour ce qui concerne 
la durée de vie, les faibles épaisseurs utilisées rendent ces éprouvettes extrêmement 
sensibles à la présence d’un défaut de fonderie. Ceci explique probablement la dispersion 
des durées de vie. La démarche présentée dans ce travail ouvre des perspectives en matière 
d’identification des lois de comportement à l’échelle des hétérogénéités de microstructure 
comme par exemple les zones à gradient de microstructure avec la possibilité d’identifier les 




Annexe 3 : Effet de l’état métallurgique sur le comportement 
mécanique d’éprouvettes de traction minces 
1.   Introduction 
Le comportement mécanique des produits minces présente des spécificités qui se 
manifestent en deçà d’une épaisseur critique. Cette épaisseur critique dépend bien 
évidemment de paramètres microstructuraux (taille de grain, nombre de phases) et 
également des modes de déformation. Nous avons entrepris d’explorer ces effets sur un 
matériau donné (alliage 718) pour lequel nous avons mis en œuvre plusieurs tailles de grain 
et deux états métallurgiques issus de traitements thermiques d’hypertrempe et de 
durcissement structural. Nous nous sommes intéressés à la réponse mécanique 
d’éprouvettes en traction uniaxiale à température ambiante. Les éprouvettes ont été 
amincies par abrasion mécanique, jusqu’à des épaisseurs de zone utile de quelques dizaines 
de micromètres. Un soin tout particulier a été apporté à la préparation de ces éprouvettes 
afin de minimiser les contraintes résiduelles dues au polissage. Cette épaisseur doit être 
mise en regard des échelles de microstructure afin d’estimer l’épaisseur seuil en dessous de 
laquelle l’effet « produit mince » l’emporte sur l’effet de volume lors des premières étapes 
de la déformation plastique du matériau. Ces transitions ont déjà fait l’objet d’études 
portant sur des matériaux polycristallins modèles [87, 95, 97, 104-106].  
Les essais ont été réalisés sur un feuillard d’une même coulée pour s’affranchir des 
variations de composition chimique entre différents lots d’éprouvettes. L’alliage utilisé offre 
un ensemble d’états métallurgiques et microstructuraux très riche. Ainsi, pour une même 
composition chimique, il est possible de modifier indépendamment certains paramètres 
microstructuraux tels que, la taille des grains, les phases en présence (solution solide, 
solution durcie par précipitation, phases aux joints de grains). Ces différents états 
métallurgiques ont été étudiés afin de déterminer, à température ambiante, leurs effets sur 
l’épaisseur critique mentionnée précédemment. 
2.   Le matériau 
2.1.  Le matériau à l’état de réception 
Le matériau employé dans le cadre de cette étude est un superalliage polycristallin 
à base de nickel : l’alliage 718. La composition chimique (% massique) de cette nuance 
élaborée par Huntington Alloys© est présentée dans le Tableau A3-1. La matière se présente 
sous forme de feuillard de 635 µm d’épaisseur, préalablement laminé et recuit au défilé. A 
l’état de réception la microstructure du superalliage consiste en une solution solide 
polycristalline dont la taille moyenne de grains est de 10 à 15 µm. L’ensemble des 
éprouvettes de traction est prélevé dans ce même feuillard par découpe laser dans le sens 
de laminage. Les dimensions des éprouvettes (longueur et largeur) sont beaucoup plus 
importantes comparativement à celles couramment présentées dans la bibliographie 
relative aux échantillons ultraminces (Figure A3-10.a)). La longueur totale d’une éprouvette 
d’épaisseur micrométrique n’excède généralement pas plus de 5 mm. La Figure A3-10.b) 
rassemble le profil d’épaisseur mesuré au palmer en cinq points le long de la zone utile 
d’une éprouvette et celui mesuré par microscopie optique en coupe transverse. La 
correspondance entre les deux courbes justifie l’utilisation du palmer. Bien que cette 





éprouvette présente un défaut de parallélisme de 7.10-3 ° (2,5 µm sur 20 mm), la rugosité 
d’ordre 1, représentative de la variation d’épaisseur est de 0,42 µm (Rugosité moyenne 
Arithmétique).  
Tableau A3-1 : Composition chimique de l’alliage 718 (% massique) 
Eléments Ni Cr Fe Nb+Ta Mo Ti Al C Mn Si 
wi              
(% mass) 




Figure A3-10 : Dimensions des éprouvettes employées : a) Plan des éprouvettes après découpe 
laser et rectification des tranches, b) Ecart d’épaisseur par rapport à l’épaisseur moyenne le long 
de la zone utile  
2.2.  Les traitements thermiques 
Différents états métallurgiques ont été ciblés et obtenus par traitements 
thermiques. Ces traitements ont été effectués sur éprouvettes usinées et non amincies. Les 
paramètres microstructuraux étudiés sont la taille des grains et la microstructure 
intragranulaire (solution solide ou solution durcie par précipitation). Trois tailles de grains 
ont été étudiées pour les deux états métallurgiques durcis par précipitation ou non. Le 
Tableau A3-2 rassemble l’ensemble des caractéristiques microstructurales nécessaires à la 
distinction des six états métallurgiques. Les deux tailles de grains (moyenne et grossière) ont 
été obtenues pour des maintiens (30min et 3h30) à une température où la microstructure 
est monophasée  (1050°C). Suite à ce traitement thermique une trempe à l’azote liquide a 
été réalisée de manière à disposer à la température ambiante d’une solution solide . Le 
durcissement structural par précipitation est obtenu par le traitement thermique dit 
« Traitement Aéronautique » (T.A. = 720°C-8h-ref 0.83°C.min-1 +620°C-8h-ref four) sur 
microstructure initialement monophasée . Ces traitements thermiques ont été réalisés par 
lot dans un four sous vide (1-5.10-5 mbar). Chaque lot est préalablement emballé dans une 
papillote en FeCrAlY de manière à limiter l’oxydation des éprouvettes. Le traitement 




thermique de vieillissement n’affecte pas la taille de grains. Les Figure A3-11.a-c) 
rassemblent les microstructures résultant des différents traitements thermiques. Une 
attaque électrochimique à l’acide oxalique à 5% (5V – 5s) permet de les révéler. Les grains 
sont équiaxes pour les différents lots. Les lots à grains moyens et grossiers présentent des 
macles de recuit. Cette sous-structure n’ayant pas un rôle renforçant avéré nous ne la 
prendrons pas en compte dans l’approche consistant à évaluer l’effet de la taille de grains. 
Un examen approfondi des différents états microstructuraux par MET a été réalisé. 
Les micrographies correspondantes sont rassemblées sur la Figure A3-12. La microstructure 
solution solide a été obtenue grâce à une trempe à l’azote liquide depuis la température de 
traitement de croissance de grains. La température a été mesurée à l’aide d’un 
thermocouple de type S soudé sur un coupon de 718 situé avec les ébauches des 
éprouvettes à l’intérieur de la papillote en FeCrAlY. Les clichés MET haute résolution des 
éprouvettes « solutions solides » ne montrent pas la trace de précipités, aussi bien pour la 
matière « état de réception » que pour la matière issue des traitements de croissance de 
grains. Ce constat est confirmé par l’absence de taches de sur-structure caractéristiques des 
phases ’ et ’’ sur les clichés de diffraction MET. De ce fait, la vitesse de trempe à l’azote 
liquide (123 +/- 5°C.s-1 entre 1050°C et 500°C) est suffisante pour figer la microstructure 
haute température de l’alliage 718. La microstructure de la solution solide consiste en une 
phase cubique faces centrées  de Ni renforcée par des éléments en substitution tels que Fe, 
Cr et Mo. Les différents lots d’éprouvettes « durcies par précipitation » présentent une 
microstructure similaire. Les précipités ’’ ont une taille d’une vingtaine de nanomètres de 
long et d’une épaisseur deux fois plus faible. Le traitement thermique T.A. assure une 
précipitation d’environ 4% de phase Ni3(Ti,Al)- ’ et 15% de phase ordonnée cohérente 
Ni3Nb- ’’. Les précipités ’’, dont la morphologie rappelle celle d’un disque, ont une 
croissance épitaxique majoritaire dans le plan -{0.0.1}.  
 
Tableau A3-2 : Traitements thermiques et caractéristiques métallurgiques pour les différents lots 
d'éprouvettes 
Référence Traitement thermique Taille de grains (µm) Etat métallurgique 
GFSS E.R. 12 +/- 7 Solution Solide 
GFDP E.R. + T.A. 12 +/- 7 Durcie par précipités 
GMSS 30min-1050°C- T 58 +/- 36 Solution Solide 
GMDP 30min-1050°C-T + T.A. 58 +/- 36 Durcie par précipités 
GGSS 3h30-1050°C-T 115 +/- 75 Solution Solide 
GGDP 3h30-1050°C-T + T.A. 115 +/- 75 Durcie par précipités 
 






Figure A3-11 : Microstructure des différents lots de matières : a) Microstructure polycristalline à 
grains fins, b) A grains moyens, c) A grains grossiers 
 
Figure A3-12 : Observation MET et clichés de diffraction des différents lots 
Des analyses d’images ont été effectuées sur les différents lots de matière de 
manière à estimer la répartition de la taille des grains en s’affranchissant des macles de 
recuit. Plus de 450 grains ont été analysés par lot. Nous avons reporté sur la Figure A3-13 la 
fonction de distribution correspondant à chacun des traitements thermiques de croissance 
de grains. Ces distributions sont assimilables à des distributions gaussiennes dont nous 
avons reporté les courbes de tendance. La synthèse de ces résultats figure également dans le 
Tableau A3-2 (Taille de grains moyenne +/- 2*écart-type). Ces quantifications sont 
nécessaires pour caractériser les transitions de comportement mécanique en fonction de 
l’épaisseur des échantillons et de la taille moyenne de grains. Le nombre de grains dans une 
section d’éprouvette constitue un paramètre du premier ordre dans ce type d’approche. 





Figure A3-13 : Distribution de la taille des grains suite aux différents traitements thermiques 
3.   Procédure expérimentale 
3.1.  L’amincissement 
Le système d’amincissement employé est une polisseuse LOGITECH CL50© couplée 
à un Jig PP5GT équipé d’une correction angulaire. Les tranches des éprouvettes ont été 
préalablement polies jusqu’à un grade de papier SiC P4000 avant de débuter la procédure 
d’amincissement. Les épaisseurs finales visées sont comprises entre 20 et 500 µm. 
L’abrasion se fait par l’emploi de papier SiC de différents grades. Une finition diamant 
manuelle permet de limiter l’écrouissage de surface.  
3.2.  Les essais de traction 
Les essais de traction ont été réalisés sur un bâti MTS Synergie1000 équipé d’un 
capteur de force de 5kN et de mors auto-serrant en V. La surface des mâchoires est striée en 
profil diamant permettant un serrage aussi bien pour alliages métalliques ductiles que pour 
polymères convenant à la caractérisation de produits minces. Du fait de l’épaisseur des 
éprouvettes, l’allongement de la zone utile est mesuré par le déplacement de la traverse et 
non à l’aide d’un extensomètre. Une vérification préalable du déplacement 
traverse/extensomètre laser a permis de confirmer la non nécessité d’utiliser 
l’extensomètre. En conséquence, la raideur de l’ensemble de la ligne de traction a pu être 
mise en évidence. La force, le déplacement de la traverse et la mesure laser sont suivies en 
continu. De par la finesse des éprouvettes, un soin est apporté lors du montage de 
l’éprouvette pour ne pas la vriller ou la charger mécaniquement. La vitesse de déplacement 
de la traverse est identique pour chaque étape du programme de traction (
 soit ). La zone utile de l’éprouvette est mesurée en 5 points 
et la largeur en 3 points. Le calcul de la contrainte est effectué à partir des valeurs moyennes 
des mesures d’épaisseur et de largeur. 





4.   Résultats  
4.1.  L’amincissement 
Une centaine d’éprouvettes ont été amincies dans le cadre de cette étude. La 
comparaison « observation en coupe transverse/palmer » justifie l’emploi du palmer comme 
méthode non destructive et rapide de mesure d’épaisseur des éprouvettes (précision de 1 
µm). La mesure en 5 points le long de la zone utile nous a permis de recueillir une base de 
données quant à la dispersion des variations d’épaisseur par rapport à la valeur moyenne. 
Nous pouvons faire le constat que les variations d’épaisseur mesurées sont plus faibles pour 
les éprouvettes d’une épaisseur inférieure à 100 µm. Ceci peut s’expliquer par une plus 
grande stabilité du système pour les éprouvettes fines.  
4.2.  Les essais de traction 
4.2.a )  Essais de référence : éprouvettes massives 
Les essais de traction sur éprouvettes épaisses font office de données de référence 
pour chacun des lots. Les courbes de traction « contrainte vraie vs. déformation plastique 
vraie » des différents lots ont été reportées sur la Figure A3-14.a). Les alliages en solution 
solide présentent une ductilité plus importante que les alliages durcis par précipitation. Leur 
propriétés mécaniques (Rp0,2%, Rm) sont cependant plus faibles. Pour un même état 
métallurgique, les propriétés mécaniques diminuent pour des tailles de grains plus élevées. 
La contrainte vraie à 0,2% de déformation plastique pour les différents lots vérifie la loi 
d’Hall-Petch (Figure A3-14.b)): . L’allongement à rupture est plus 
important pour des grains grossiers. Dans la suite de cette annexe, nous comparerons nos 
résultats pour chacun des lots à ces valeurs de référence. 
 
Figure A3-14 : a) Courbes de traction « Contrainte vraie / Déformation plastique vraie » de 
référence pour les différents lots, b) Loi de Hall-Petch pour les différents états métallurgiques 
4.2.b )  Effet d’épaisseur : nombre de grains dans l’épaisseur 
Amincir des éprouvettes dont la microstructure est fixée revient à réduire le 
nombre de grains dans l’épaisseur des éprouvettes pour une microstructure donnée. Nous 
avons étudié le comportement en traction d’éprouvettes dont l’épaisseur est comprise entre 
500 et 20 µm. Ceci signifie que nous avons travaillé avec des éprouvettes de traction 
comprenant entre 45 et 1,8 grains dans l’épaisseur, entre 8,6 et 0,3 grains, entre 4,3 et 0,2 
grains respectivement pour des tailles de grains moyennes de 11, 58 et 115 µm. A la vue des 
courbes de traction, nous pouvons constater que la préparation rigoureuse des éprouvettes 




de traction (parallélisme, variation d’épaisseur) assure une bonne reproductibilité des essais. 
Le comportement mécanique des éprouvettes plates semble stable du moment où 
l’éprouvette est suffisamment épaisse. L’allongement à rupture, la contrainte à 0,2% de 
déformation plastique et la contrainte vraie maximale sont stables du moment où le nombre 
de grains dans l’épaisseur est suffisant pour reproduire le comportement polycristallin du 
matériau étudié (Figure A3-16 et Figure A3-17). En dessous d’une certaine épaisseur critique, 
ces grandeurs caractéristiques du comportement mécanique diminuent. Cette évolution de 
comportement est associée à une transition de comportement mécanique du polycristal au 
multicristal [95]. La diminution de la limite d’élasticité avec l’épaisseur dans le domaine de 
comportement multicristallin, semble indiquer que la contribution de l’écrouissage du au 
polissage sur le comportement global de l’éprouvette peut être considérée comme du 
deuxième ordre. La surface des échantillons fait donc office de surface libre, avec 
probablement une légère rétention du fait du léger écrouissage de surface. 
 
Figure A3-157 : Courbes de traction contrainte vs. déformation pour différentes épaisseurs 
d'éprouvettes : a) Lot GMSS, b) Lot GMDP 
 
Figure A3-16 : Contraintes à différents niveaux de déformation plastique en fonction de l'épaisseur 
des éprouvettes : a) Lot GMSS, b) Lot GMDP 
 






Figure A3-17 : Contrainte maximale et allongement à rupture en fonction de l'épaisseur des 
éprouvettes : a) Lot GMSS, b) Lot GMDP 
Pour un même lot de matière, cette épaisseur seuil diffère pour les trois grandeurs 
mécaniques mesurées. Nous avons rassemblé les épaisseurs de transitions pour les 
différents lots de matière dans le Tableau A3-3.  
Tableau A3-3 : Synthèse des transitions de comportement polycristal  multicristal pour chacune 
des grandeurs mécaniques 
Référence Ep-Rp0,2% (µm) Ep-Rm (µm) Ep-A% (µm) 
GFSS 37 - 43 100 – 165 100 - 165 
GFDP 65 - 95 63 – 95 63 – 95 
GMSS 105 - 125 126 – 194 126 - 194 
GMDP 110 - 175 210 – 230 210 - 230 
GGSS 150 - 197 200 – 250 200 - 250 
GGDP 97 - 148 150 – 280 150 - 280 
4.2.c )  Effet d’épaisseur : état métallurgique 
Nous supposons un effet de l’état métallurgique sur l’épaisseur seuil donnant lieu à 
la transition de comportement polycristal  multicristal.  
En ce qui concerne la solution solide, l’épaisseur de transition de la limite 
d’élasticité semble être sensible à la taille de grains et donc au nombre de grains dans 
l’épaisseur. Une éprouvette présentant plus de 3 grains dans l’épaisseur rend compte de la 
transition entre domaine élastique et plastique. Ce résultat nous informe sur le volume 
élémentaire minimal représentatif nécessaire à la description du comportement élastique. 
L’effet produit mince impacte statistiquement les propriétés à rupture du matériau (Rm et 
A%). L’allure du domaine plastique des différents essais sur éprouvettes en « solution 
solide » (Figure A3-157.a)) semble montrer une sensibilité de l’écrouissage à l’épaisseur de 
l’éprouvette. En dessous d’une certaine épaisseur, la capacité d’écrouissage semble chuter 
avec l’épaisseur. Nous pouvons voir un offset de la courbe couplé à une diminution de la 
pente. Cet adoucissement peut être la manifestation de la relaxation des contraintes induite 
par l’échappement des dislocations à la surface libre. Les grains de surfaces ne sont donc pas 




aussi contraints que les grains de volumes. De plus, le réseau cristallin possède un degré de 
liberté plus important, notamment pour ce qui concerne les microrotations de réseaux en 
réponse à l’accommodation des champs de contraintes imposés par les grains voisins.  
Les échantillons durcis par précipitation semblent, quant à eux, présenter une 
moins forte sensibilité à la taille de grains en ce qui concerne la transition de comportement 
élastique/plastique. Le grain n’est donc pas l’échelle microstructurale à prendre en compte. 
Les précipités entravent le déplacement des dislocations et limitent donc le libre parcours 
moyen des dislocations. Ils sont également à l’origine des incompatibilités de déformation 
entre grains, du fait de la localisation du glissement inhérente au cisaillement des précipités. 
Pour ce qui concerne le domaine plastique, les courbes semblent montrer uniquement un 
offset en dessous d’une épaisseur critique d’éprouvette. Ce constat peut être dû aux 
précipités faisant barrière aux dislocations, l’écrouissage majoritairement intragranulaire 
étant assuré par l’état de précipitation. 
5.   Conclusion  
Cette étude préliminaire avait pour objectif de valider la technique de préparation 
des éprouvettes ultraminces dédiées aux essais mécaniques. Le dispositif d’amincissement 
convient très bien en termes de préparation des éprouvettes. Les états de surface (rugosité 
et contraintes internes) sont acceptables en regard des épaisseurs d’éprouvettes choisies 
dans notre étude.  
En ce qui concerne la réponse mécanique des éprouvettes minces, l’amincissement 
ne semble pas influencer les mécanismes de déformation. Comme attendu, des différences 
de comportement mécanique ont été observées pour les différents états métallurgiques 
traités. Nous pouvons noter une épaisseur d’éprouvette limite en dessous de laquelle la 
limite élastique et la contrainte à rupture sont affectées. En dessous d’une certaine 




Annexe 4 : Caractérisation d’un échantillon en MC2 après un 
maintien sous vide à 950°C et estimation des répercutions sur la 
réponse en fluage 
L’analyse XPS de la surface du MC2 après évaporation montre également la 
présence d’aluminium, de chrome et de nickel sous forme oxydée. La constante 
d’évaporation ainsi mesurée est biaisée aussi bien par le gain de masse lié à l’oxydation mais 
aussi du recouvrement par l’oxyde. La tension de vapeur de ces oxydes est négligeable 
devant celle de l’élément métallique. Le rapport atomique de l’aluminium oxydé sur 
l’aluminium métallique est aux alentours de 4,5 alors que celui du chrome et du nickel 
avoisine 0,4. La détection XPS est une méthode d’analyse d’extrême surface (~5 nm de 
profondeur d’analyse). C’est pourquoi la détection des éléments, à la fois sous forme oxydée 
et métallique, laisse supposer une épaisseur homogène d’oxyde relativement fine (<5 nm), 
une couche discontinue d’oxydes ou de l’oxydation interne. Des décapages ioniques 
successifs (10s, 210s, 410s, 610s, 1410s) montrent que le rapport pour l’aluminium évolue 
entre 4,5 et 3,1 et présente une légère décroissance dans le temps. Ces temps sont 
relativement longs pour l’abrasion ionique d’une couche de 5 nm d’épaisseur, même 
d’alumine. L’ordre de grandeur de vitesse d’abrasion dans ces conditions d’abrasion ionique 
est d’environ 0,1 nm.s-1. C’est pourquoi nous pouvons écarter l’hypothèse de couches 
continues d’oxydes. Via les compositions atomiques des éléments, la masse molaire, et la 
masse volumique, nous avons pu estimer la proportion surfacique des différents oxydes et 
de métal nu pour les différents temps d’abrasion. L’aluminium étant fortement ’-gène et le 
chrome -gène, le réseau / ’ peut être à l’origine de cette croissance duplex. Il y a donc 
compétition entre oxydation et volatilisation. 
 
 
Ce calcul fait l’hypothèse que la poire d’interaction et que le facteur d’intensité d’un 
élément sont indépendants de la phase analysée (alumine, chromine, MC2, ’ MC2). La 
proportion surfacique d’alumine correspond à 37% de la surface après 10s d’abrasion 
ionique. Cette valeur décroit ensuite légèrement en fonction du temps d’abrasion (33% 
entre 210s et 610s d’abrasion, 27% après 1410s). La proportion de chromine correspond à 
14% de la surface après une abrasion de 10s pour ensuite se stabiliser à 5-6% pour les autres 
temps d’abrasion. Les cinétiques d’abrasion ioniques sont différentes selon la dureté du 
matériau. Il est ainsi difficile de conclure sur l’épaisseur d’oxyde et ainsi sur la détermination 
de la constante d’évaporation (réduction de la surface de métal par recouvrement d’oxyde 
et gain de masse lié à l’oxydation). Des analyses DRX avec une incidence de 2° et 4° n’ont pas 
permis l’identification des couches d’alumine et de chromine. Ceci témoigne de la finesse de 
cette couche d’oxyde. 
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En se focalisant sur les résultats d’analyse côté éléments métalliques, la 
composition chimique mesurée par XPS est différente de celle du métal de base malgré 
l’abrasage ionique (Tableau A4-1). Nous notons une forte concentration du tungstène et du 
tantale qui peuvent résulter d’une ségrégation de ces éléments à l’état métallique dans les 
oxydes. Les concentrations de chrome et de molybdène sont inférieures à celles du métal de 
base. La teneur plus faible en chrome peut s’expliquer par sa sublimation. Malgré la 
sublimation et l’oxydation clairement identifiées et majoritaires de l’aluminium, nous ne 
constatons pas de baisse de sa concentration à l’état métallique par rapport à la composition 
du métal de base. Nous avons préalablement évoqué l’hypothèse d’un recouvrement 
possible d’alumine et de chromine. Nous nous sommes servis de ces taux de recouvrement 
(alumine croît sur ’ et chromine sur ) et des coefficients de partage dans le MC2 pour 
recalculer la composition de métal de base à nu. Les comparaisons vont dans le même sens. 
Bien que le constat soit évident pour le chrome, il nous est difficile de conclure sur 
l’appauvrissement de l’échantillon en aluminium. 
 
Tableau A4-1: Comparaison des compositions chimiques obtenues en XPS par rapport à celle du 
métal de base 
 Eléments Ni Cr Co Mo W Al Ti Ta 
Métal de base 66,6 9,3 5,1 1,3 2,6 11,2 1,9 2 









        
0 49,6 1,3 7,7 2,1 7,7 21,6 - 9,9 
10 67,9 2,6 4,8 1,4 5,4 11,3 - 6,6 
210 59,8 1,7 4,3 0,6 11 10,6 - 12,1 
410 60,9 1,6 5,4 0,5 
11,
2 
8,9 - 11,5 
610 59,5 1,7 5,6 0,4 
11,
4 
10,2 - 11,2 
1410 58,2 2,3 5,8 0,7 13 8,9 - 11,1 
 
Du fait de l’évaporation et de l’oxydation sélective (Al et Cr notamment), une zone 
affectée chimiquement se forme en extrême surface de l’échantillon. Le chrome et 
l’aluminium ont des effets opposés sur la microstructure / ’. Cependant, nous pouvons 
dresser les conclusions suivantes : 
- L’évaporation de 36 nm d’épaisseur de MC2, à partir de 5,5 cm2, suffit à générer 
un dépôt qui opacifie le tube et empêche de ce fait la mesure de variations 
dimensionnelles. Cela prend 12h à 950°C, et moins de temps à plus haute 
température. Cela rend donc les essais de fluage impossible à mettre en œuvre 
dans ces conditions. 
- L’évaporation du MC2 cause une réduction de section d’au maximum 2 µm 
d’épaisseur (1 µm de chaque côté) sur une expérience de 320 heures à 950°C, 
durée maximale d’un essai de fluage à 950°C/240MPa. Si nous partons sur un 
essai d’une durée de 100h maximum, cela induit une variation d’épaisseur de 
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0,625 µm. Le facteur d’impact =1,35 correspondant donne une épaisseur 
minimale d’éprouvette de 25 µm. Néanmoins, l’évaporation du MC2 sous vide 
est due principalement au départ d’aluminium, du chrome et du nickel en 
moindre quantité. La perte d’aluminium peut trouver une analogie forte à la 
croissance de la couche d’alumine. La perte de chrome peut entraîner la 
formation d’un bandeau monophasé ’ dont nous ignorons les propriétés 
mécanique.  
- Considérons le cas le plus défavorable, c'est-à-dire que la perte de masse 
d’aluminium engendre une zone de déplétion. En 100 heures à 950°C, on 
s’attend à une perte maximale de 1,2.10-4 g.cm-2 d’Al. La croissance d’1 µm.cm-2 
d’ -Al2O3 correspond à une variation de masse de 0,187µg.cm
-2 en oxydation 
mais à 0,210 µg.cm-2 en sublimation d’aluminium. Ainsi, cette déplétion en 
aluminium correspond à la croissance d’une couche d’alumine de 560nm 
d’épaisseur. La couche de déplétion à 950°C est 1,5 à 2 fois plus épaisse que 
l’épaisseur d’oxyde d’après les observations des macro-éprouvettes. C’est 
pourquoi, l’épaisseur affectée par l’évaporation supposée devrait être comprise 
entre 0,8 et 1,1 µm. Ceci n’est pas envisageable pour la réalisation des essais sur 
éprouvettes ultraminces. Le facteur d’impact =1,35 corrige donc l’épaisseur 
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Mesure et Evolution des gradients de propriétés mécaniques dans le système 
superalliage à base de nickel MC2 revêtus MCrAlY 
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Résumé :  
 
 Les superalliages monocristallins à base de nickel sont couramment utilisés dans la 
fabrication des aubes de turbines à gaz aéronautiques. En service, ces pièces mécaniques sont 
soumises à des sollicitations mécaniques et thermiques sévères. La composition chimique et la 
microstructure de ces superalliages monocristallins ont été optimisées à travers différentes 
générations d'alliages dans le but de résister au fluage à des températures supérieures à 
1100°C. Pour protéger ces matériaux des agressions environnementales (oxydation isotherme 
et cyclique à très haute température, corrosion à moyenne et haute température), les aubes de 
turbine sont généralement revêtues d'une couche de NiAlPt ou de MCrAlY (M=Ni, Co). Le 
procédé de dépôt et les traitements thermomécaniques entrainent  la formation d'une zone 
d'interdiffusion entre le revêtement et le substrat. De plus, la microstructure des différentes 
zones (le superalliage, le revêtement et la zone d'interdiffusion) évolue en service du fait de 
l'effet combiné des sollicitations mécaniques et thermiques. De telles évolutions sont 
susceptibles d'affecter localement les propriétés mécaniques  des aubes de turbine. 
 Les revêtements MCrAlY ont fait l'objet de nombreuses études portant sur l'oxydation 
et la corrosion à haute température. L'abattement des propriétés mécaniques du superalliage 
du fait de la présence du revêtement a été largement étudié sur le système complet, c'est à dire 
le superalliage revêtu. Ces études ont eu pour but d'estimer une épaisseur de superalliage qui 
soit considérée comme non porteuse de la charge, et ce indépendamment de la taille de la 
zone d'interdiffusion. L'affinement des modèles prédictifs de comportement mécanique et de 
durée de vie des matériaux requiert une base de données relative aux propriétés locales et à 
leur évolution au cours du vieillissement. Ces données n'étaient pas disponibles jusqu'à ce jour.  
 Ce travail a donc porté sur la caractérisation microstructurale et mécanique de la zone 
d'interdiffusion du système MC2 revêtu de NiCoCrAlYTa par co-déposition électrolytique. 
Des éprouvettes de traction ont été extraites des différentes zones de ce système à gradient de 
propriétés à l'état de réception et aussi dans des états vieillis avec ou sans contrainte appliquée. 
Elles ont été ensuite testées mécaniquement  à haute température dans des conditions 
environnementales optimisées de façon à limiter les effets induits par l'oxydation sur le 
comportement mécanique d'éprouvettes aussi minces. Ces échantillons de 20 à 400 µm 
d'épaisseur ont été obtenus en utilisant une machine de rodage afin de limiter l'impact de la 
méthode d'usinage sur l'état de contrainte résiduel. Deux bancs d'essais mécaniques ont 
spécialement été développés dans le cadre de cette étude pour réaliser des essais de fluage et 
de traction sur ces échantillons ultra-minces sous atmosphère contrôlée jusqu'à 1200°C. Les 
résultats obtenus sur ces échantillons minces ont été comparés aux résultats d'essais conduits 
sur des éprouvettes massives. L'effet « paroi mince » a été exploré parallèlement afin  de 
statuer sur la possibilité d'utiliser ces données pour décrire le gradient de comportement du 
système.   
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Abstract :  
 
 Monocrystalline nickel based superalloys are the most suitable materials for the design 
of high performance turbine blades. In service, these mechanical parts undergo both harsh 
mechanical and thermal solicitations. The chemical composition and also microstructure of 
these superalloys have been optimized through different generations to resist creep 
deformation at temperature higher than 1373K. To protect these materials from environment 
stresses (isothermal and cyclic oxidation at high temperature, intermediate temperature 
corrosion) blades are generally coated with a NiAlPt or MCrAlY layer (M=Ni, Co). Both 
deposition process and thermomechanical treatment generate an interdiffusion zone (IDZ) 
between the coating and the substrate. Moreover, the microstructure of the different strata 
(superalloy, coating and interdiffusion zone) evolve in service due to the combine effect of 
high temperature and stress. Such evolutions may locally affect the mechanical properties of 
turbine blades. 
 
 MCrAlY coatings have been studied extensively from an oxidation and hot corrosion 
point of view. The drop of mechanical properties of superalloys because of the presence of 
coating has been investigated on full system, so that to say the coated superalloy. These study 
aims to estimate a none bearing thickness of the superalloy independently from the size of the 
interdiffusion zone. Refinement of predictive models on mechanical behaviour and lifetime of 
materials require data relative to local properties and their evolution when ageing. These data 
were not available until now. 
 
 Hence, this work deals with microstructural and mechanical characterisation of the 
interdiffusion zone of the system MC2 coated with NiCoCrAlYTa by electrochemical 
codeposition. Tensile specimens were extracted from the different zones of this functionally 
graded material on “as received” state and after ageing with and without applied stress. Then, 
these specimens were mechanically tested at high temperature in optimised controlled 
atmosphere in order to prevent ultrathin specimens from oxidation effects on the mechanical 
behaviour. These specimens in a range of 20 to 400µm thick were obtained by use of a 
lapping machine in order to limit the impact of gritting on residual stress. Two mechanical 
test rigs were especially designed for this study to perform creep and tensile testing on these 
ultrathin specimens under controlled atmosphere at temperature up to 1473K. Results 
obtained from these ultrathin specimens were compared with testing conducted on bulk 
materials. The “size effect” was explored in parallel so that to conclude on the feasibility of 
using these data to quantify the behaviour gradient of this system.  
 
 
